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Résumé
La présente thèse porte sur l’étude du recuit thermique du dommage produit dans le
silicium poly-cristallin par implantation à basse énergie, en utilisant pour la première fois
la technique de nanocalorimétrie. Celle-ci fonctionne suivant les mêmes principes que la
calorimétrie différentielle à balayage, mais la faible capacité calorifique de l’addenda et le
taux de chauffage élevé rendent la technique suffisamment sensible pour les basses
énergies (<30 keV) et basses fluences d’implantation (<lOt2 at/cm2). La nanocalorimétrie
est utilisée in situ, ce qui ouvre la porte à des mesures à des températures cryogéniques.
Les mesures de nanocalorimétrie ont montré que la cinétique du recuit du dommage
d’implantation dans le silicium poly-cristaÏlin est indépendante de la fluence, ce qui
suggère que la majorité de la chaleur relâchée pendant le processus de recuit est décrite par
un processus interne à la structure de dommage créée par chaque ion. L’uniformité de la
chaleur relâchée montre que le processus passe par une grande variété d’étapes, ce qui
s’explique par le fait que le recuit des zones fortement endommagées dépend des détails de
l’interface avec le cristal qui les entourent. Les mesures à différentes énergies
d’implantation montrent que le processus de recuit est indépendant de l’énergie
d’implantation au moins pour les basses énergies et que la chaleur totale sature autour de
4x10’4 ions/cm2, ce qui est consistant avec les mesures de spectrométrie Raman et
réflectométrie sur le silicium poly-cristallin implanté dans les mêmes conditions.
Cependant d’autres mesures faites par RBS sur le silicium cristallin ont montré que même à
8x10’4 ions/cm2, on est loin d’avoir atteint la saturation en termes de dommage.
Les mesures de nanocalorimétrie à basses températures montrent que le silicium
poly-cristallin et le silicium amorphe sont similaires du point de vue de l’accumulation du
dommage, ce que confirment des mesures de réflectométrie faites sur les deux matériaux
implantés dans les mêmes conditions.
Mots-clés silicium, implantation ionique, recuit, évolution du dommage,
nanocalorimétrie, membranes de nitrure de silicium.
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Abstract
The subject of the present thesis is the thermal annealing of damage produced by
low energy implantation of silicon, using for the first time the nanocalorimetry technique.
This technique works following similar principles as differential scanning calorimetry, but
the small addenda and the high temperature scanning rate make the technique orders of
magnitude more sensitive to low energy (30 keV), low fluence (<1012 at/cm2)
implantations, and can be used in-situ, opening the door to low temperature measurements.
Nanocalorimetry measurements showed that the kinetics of the heat release during
the aimealing of ion-implanted poly-Si is independent of fluence and energy. This strongly
suggests that most of the rate of heat released during the annealing can be described as a
process intemal to the damage zones produced by each ion. The heat release uniformity
shows that the process goes through a large variety of steps, and can be explained by the
fact that the annealing kinetics primarily depends on the details of the damage zone
interface to the sunounding crystal. We showed also that the total heat saturates around
4x1014 ions/cm2, which is consistent with other measurements made by Raman
spectrometry and reflectometry performed on implanted polycrystalline silicon in the same
conditions. However, RBS measurement show that we are far from complete amorphisation
even at 8x1014 ions/cm2.
The nanocalorimetry measurements at low temperature showed that poly-Si and a
Si are similar from the damage accumulation point of view. This was supported by
reflectometry measurements performed on both materials implanted in the same conditions.
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Évolution thermique des défauts d’implantation ionique
Figure 1.1 Spectres RBS en mode canalisation par He2 à 2 MeV pris sur des échantillons
de silicium implanté avec de l’Au de 1.5 MeV à différentes fluences.
L’échelle de profondeur est montrée sur le haut de la figure [18] 8
Figure 1.2 Vue transversale d’une micrographie TEM prise sur un échantillon de silicium
implanté avec du Ge à 5 keV à une fluence de lx lO’ cm2 qui amorphisé le
substrat sur une profondeur de 110 Â à partir de la surface. [19] 8
Figure 1.3 Comportement sub- et supra-linéaire de l’accumulation du dommage pour le
silicium implanté par le silicium à 230 keV à la température de la pièce. Les
cercles indiquent la concentration du dommage extrait à partir des spectres
RBS. La ligue continue sert seulement pour montrer l’evolution des cercles.
La ligne pointillée représente la concentration des paires de Frenkel calculée
par TRIM. [27] 10
Figure 1.4 Augmentation de l’indice relatif de réfraction du silicium en fonction de fluence
de différents ions implantés dans le silicium à 80 keV. [31] 11
Figure 1.5 Fluence critique d’amorphisation pour différents ions en fonction de l’énergie
d’implantation telle qu’obtenue par ESR. La ligue continue présente le calcul
théorique de Xm/Y en supposant l’énergie E= 6x1023 eV/cm3. [33] 13
Figure 1.6 Fluence critique d’amorphisation (échelle logarithmique) pour différents ions en
fonctions de l’inverse de la température d’implantation. [35] 14
Figure 1.7 Quantité de dommage relatif crée dans le silicium self-implanté à 1 MeV avec
une fluence de 1015 at/cm2 en fonction de la température du substrat pour
plusieurs flux d’ions. [1] 15
Figure 1.8 Comparaison entre la concentration totale de lacunes (cercles vides) et
d’interstitiels (carrés pleins) résultant d’implantations de i09 Si/cm2 à 1.2 MeV
dans le silicium. [38] 16
Figure 1.9 Simulation de type Monte Carlo de l’évolution du dommage dans le silicium
self-implanté à 5 keV à une fluence de 1014 cm2 avec un taux de fluence
5x10’3 cm2s a) le dommage après implantation à température ambiante, b)
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recuit du dommage à 550 oc c) défauts restant après recuit d) défauts {113}
apparaissant à 800°c. [39] 17
figure 1.10 a) Recuit à 300 oc des poches amorphes isolées créées par implantation de Xe
à 200 keV obtenue par in-sittt TEM; [41] b) Simulation dynamique
moleculaire des nombres d’atomes dans les poches amorphes générées par
implantation d’As à 5 keV en fonction de temps pour plusieurs températures.
[14] 18
Figure 1.11 a) cinétiques de recuit à température élevée pour trois poches amorphes ayant
le même rayon effectif initial obtenu par TEM. [41] b) Nombre de paires I-V
en fonction du temps de recuit à 400 oc obtenu par simulation pour deux
poches amorphes de même taille (511 I-V paires) mais différentes géométries
(Cube et Sphère). [39] 19
Figure 1.12 différentes étapes de recristallisation d’une couche amorphe formée par
implantation de Si à 5 keV dans le silicium avec une fluence 1x10’5 cm2 et un
flux de 5x1014 cm2s1 a) dommage après implantation. b) Recuit à 550 °C. c)
défauts restant après recristallisation de la couche amorphe. d) défauts {1 13}
formés à 800 °C. [39] 21
Figure 1.13 a) Spectres de photoluminescence d’échantillons de Si-Cz implantés avec du
Si à 1.2 MeV à différentes fluences puis recuits à 400°C pendant 30 minutes.
Les échantillons montrent très nettement la présence d’un pic aussi appelé
ligne W, situé à 1218nm (soit 1.0048 eV) et caractéristique de petits
agglomérats d’interstitiels. b) Mesures DLTS réalisées sur des échantillons de
Si-cz et $i-epi de type p implantés avec du Si à 145 keV et 1.2 MeV à une
fluence respective de 2x10’3 cm2 et 1x10’2 cm2 puis recuit respectivement
pendant 1 heure à 600°C et pendant 30 minutes à 600°C. [3] 22
Figure 1.14 Estimation des énergies de formations des amas d’interstitiels en fonction du
nombre d’atomes de silicium qu’ils contiennent pour du Si implanté à 40 keV
à une fluence de 2x10’3 cm2 pour des recuits à 600°c, 700°C et 800°c. [44]
24
Figure 1.15 a) Structure des défauts {113} d’après le modèle théorique de Takeda et ai;
[54] b) Vue transversale d’une micrographie prise par microscope
électronique à haute résolution (HREM) du défauts {1 13}. [55] 24
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Figure 1.16 a) Spectres de photoluminescence réalisés à 17K sur des échantillons de
silicium irradiés à des fluences variables. Au delà d’une limite située à 1 0’
cm2 on note après recuit l’apparition très marquée d’un pic situé à 1376nm et
caractéristique de la présence de défauts { 113 }; [3] b) Spectre DLTS pour les
mêmes échantillons de silicium. On note, lors du passage d’une fluence
d’irradiation de 2x1013 cm2 à 5x1013 cm2, l’apparition au détriment des deux
autres niveaux Bi et B2 d’un nouveau niveau situe à E + 0.50 eV et attribué
aux défauts {113}. [58] 25
Figure 1.17 Profiles du SIMS et SRP de la concentration de bore total et actif pour une
implantation à 30 keV avec une fluence de 1.5x 1014 B/cm2 avant et après la
diffusion transitoire accélérée à 800°C pendant 35 min. [62] 27
Figure 1.18 a) Profile de bore obtenu par SUvIS indiquant les Pics de bore déposés par
technique MBE puis recuit à 800°C après implantation de Si à 40 keV avec une
fluence de 5x10’3cm2. [62] b) Pic de bore déposé par Technique MBE puis
recuit à 810 oc pendant 15 min avec ou sans stock d’interstitiels généré prés de
la surface par implantation de silicium. [62] 29
Figure 1.19 Schéma de DSC en mode de compensation de puissance. Le contrôleur permet
d’ajuster la puissance fournie de telle sorte que la température de l’échantillon
et de la référence soit égale 30
Figure 1.20 Données de calorimétrie prises par DSC pour la relaxation et la cristallisation
du a-Si. Les différentes courbes ont été mesurées après un recuit à différentes
températures, tel qu’indiqué. [67] 31
Figure 1.21 Flux de chaleur obtenu par DSC à partir de: a) silicium amorphe. b) silicium
cristallin les deux implantés par He à 50 keV. [67] 32
Figure 1.22 Flux de chaleur relâché à différent taux de chaleur par le silicium implanté par
des protons à 8 MeV à la température cryogénique. [68] 33
Chapitre 2
Nanocalorïmeter fabrication procedure and data analysis for
investigations on implantation damage annealing
Figure 2.1 Cross-section of the nanocalorimeter device at different steps of fabrication.
49
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Figure 2.2 (a) Metallization mask. Metallic strip width is 0.5 mm. (b) Etching mask.
White parts are the exposed surfaces. The small square in upper right corner is
a marker for alignment using the infrared camera 50
Figure 2.3 Calorimeter view from: (a) the front side and (b) backside. The 140 nm of
poly-Si is deposited on Si3N from the backside in une with the Pt strip. The
implantation is carried from the backside on one nanocaforimeter, the other
serving as a reference 51
Figure 2.4 Rate of heat release during a series of 10 scans following a 30 keV Si-
implantation at a fluence 8 ions/nm2 54
Figure 2.5 ta) Rate ofheat release by poly-Si implanted at indicated fluences without sut
(solid unes) and, for the highest fluence, through a 200 4um slit aligned to the
center of the heating strip(dashed une). (b) Melting peak of a 20 nm Sn
layer 56
Figure 2.6 Total heat release between 100 and 400°C by implanted poly-Si as a function
offluence 57
Chapitre 3
Concentration and ion-energy-independent annealing kinetfcs during ion
implanted-defect annealing
Figure 3.1 (a) Rate of heat released by poly-Si implanted with 30 keV Si at indicated
fluences. (b) Signais normalised by a factor proportional to the total heat
released between 100 and 400°C. Inset: melting peak of a 20 nm Sn layer,
plotted on the same temperature scale as the data 66
Figure 3.2 Heat released between 150 and 400°C by poly-Si implanted with 30 keV Si
(.), 15 keV Si (O) and 15 keV C (A) as a function of fluence. The heat
release is nonnalized to the number of atoms in the implanted region. Dashed




Damage annealing process in implanted poly-silicon studïed by
nanocalorimetry: effects of heating rate and beam flux
Figure 4.1 Heat released by poly-Si implanted with 30 keV Si at 1x1013 SiJcm2 for
different heating rates. Solid unes are the heat release calculated from Eq. (3)
for heating rates of 48 kKJs (lefi) and 144 kK/s (right). The inset indicates the
temperature as a function oftime for each measurement 78
Figure 4.2 Heat released by poly-Si implanted with 30 keV Si at a fluence of 2x10’3
Si/cm2 for different beam fluxes in the following order: 44 nAJcm2 (+),
1 lnA!cm2 (X), and 44 nAIcm2 (o) 79
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Damage evolution in Iow-energy ion-implanted silicon
Figure 5.1 Planar and Cross-sectional views of a nanocalorimeter sensor with poly-Si on
the backside (flot to scale) 88
Figure 5.2 Dark field TEM picture of a 140 nm thick poly-Si layer deposited at 300 oc
and annealed at 900°C for 100 sec. The diffraction pattem appears in the
inset 89
Figure 5.3 Example of a complete heat rate measurement (dashed une) and temperature
scan rate (solid line) afler a 30 keV Si implant in poly-Si at a fluence of 4
Simm2, showing the significant noise appearing in the measurement above
soo°c and the decreasing scan rate, both associated with radiative losses that
become significant at high temperature 91
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Figure 5.5 Heat rate per atom in the implanted zone for poly-Si implanted with 4.0 He/nm2
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(lefi scale); Normalized total heat release (circles) measured by
Xnanocalorimetry (left scale); Estimated damage in c-Si as obtained from c
RBS (plus) (right scale) 97
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temperature at indicated fluences (symboïs). The random (solid line) and
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1Introduction
Les chercheurs de l’industrie microélectronique sont actuellement confrontés à un
défi d’une grande importance qui consiste à réduire de façon ininterrompue la taille des
dispositifs microélectroniques afin de repousser jusqu’à leur extrême limite la vitesse et la
densité de circuits intégrés sur une seule puce. Chaque nouvelle génération exige un effort
considérable de recherche et de développement pour satisfaire aux exigences des nouvelles
spécifications. [1]
Cette miniaturisation constante des composantes intégrées est rendue possible grâce
aux progrès des techniques de micro-fabrication, telles que l’implantation ionique,
couramment utilisée depuis plus de vingt ans. Le recuit thermique, qui sert à réparer le
dommage issu de l’implantation et à activer les dopants, est réalisé dans des fours dont la
température peut monter rapidement (100°C/s). Au fil des années, l’énergie d’implantation
et le bilan thermique n’ont pas cessé de diminuer. Les énergies d’implantation sont passées
de plusieurs centaines de keV à quelques keV, et le temps typique d’un recuit est passé de
l’ordre de l’heure à l’ordre de la seconde.
Pendant ce temps, un progrès remarquable a été accompli en ce qui concerne la
compréhension du phénomène de collisions atomiques, ainsi que les pouvoirs d’arrêt
nucléaire et électronique à basse énergie de sorte que le profil des dopants implantés puisse
être calculé avec une exactitude considérable. La diffusion dans les solides est un problème
souvent étudié et relativement bien compris. Cependant l’implantation ionique crée dans le
cristal une très forte concentration de défauts qui apparaissent en partie sous forme de
lacunes ou d’interstitiels. Ces défauts forment avec les dopants usuels du silicium (bore,
phosphore et arsenic) des paires dopants-défauts ou participent de différentes façons aux
processus de diffusion. L’implantation produit également un excès d’interstitiels puisque
pour chaque ion implanté, un atome n’aura pas sa place dans réseau cristallin. En
conséquence, le coefficient de diffusion effectif du dopant sera fonction de la concentration
locale des défauts ponctuels. Lors, du recuit pour activer les dopants et réparer le dommage
d’implantation, la diffusion du dopant s’en trouve alors fortement accélérée pendant les
premières secondes de recuit. Ce phénomène est appelé la diffusion transitoire accélérée
(Transient enhanced diffusion (TED)) et constitue actuellement un problème majeur dans la
2réduction de taille des dispositifs. D’autres effets tels que la désactivation des dopants
constituent également un problème.
La diminution ou le contrôle des effets liés aux défauts passe par une maîtrise
adéquate de l’ensemble des étapes entrant dans l’élaboration de nouveaux dispositifs, ainsi
que par une compréhension approfondie de l’évolution du dommage au cours du recuit
rapide. Plusieurs techniques de caractérisation sont utilisées pour y arriver, par exemple la
spectroscopie transitoire des niveaux profonds (DLTS) [2] et la photoluminescence (PL),
[3] qui permettent d’identifier certains défauts ponctuels et leur comportement au cours du
recuit. Cependant, les fluences élevées (supérieures à 1013 cm2), souvent utilisées dans la
fabrication de dispositifs microélectroniques, sont hors du domaine d’utilisation de la
DLTS et de la PL car le niveau d’endommagement devient important. Dans cette gamme
de fluence, l’évaluation du dommage peut par exemple être obtenue par la spectrométrie de
rétrodiffusion Rutherford (RBS), [4,5] la microscopie électronique en transmission [5,6] et
la spectroscopie Raman. [7,8] Bien que ces techniques soient extrêmement puissantes, elles
échouent à identifier les petits agrégats de défauts et à suivre l’évolution thermique des
structures de défauts simples en défauts complexes ou étendus dans le silicium, qui
apparaissent autour de 700°C.
Une autre approche à ce problème est de suivre l’évolution thermique des défauts
du point de vue énergétique en mesurant la chaleur émise au cours du recuit thermique du
dommage. On utilise pour cela des méthodes calorimétriques telles que la calorimétrie
différentielle à balayage (DSC). [9,10] Celles-ci devraient nous renseigner sur les énergies
d’activation ainsi que sur les échanges énergétiques pendant tous les processus thermiques
ayant lieu dans l’échantillon. Cependant la DSC est une technique ex-situ et reste limitée en
sensibilité. Avec l’avancement des techniques dé micro-fabrication, on a pu concevoir des
nanocalorimètres qui sont sensibles à des énergies de l’ordre de celle libérée par les défauts
résultants d’implantation à quelques keV. Les nanocalorimètres regroupent dans un même
dispositif les quatre éléments essentiels des calorimètres, à savoir l’élément de chauffage,
le thermomètre, le porte-échantillon et l’échantillon, ce qui permet à la fois de mesurer des
échanges d’énergie de l’ordre du nanojoule et d’effectuer des expériences in-situ. Ainsi
dans cette thèse, nous présenterons une étude détaillée de l’évolution du dommage
d’implantation à basse énergie dans le silicium, effectuée en bonne partie grâce à la
nanocalorimétrie.
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L’objectif de cette thèse est d’étudier expérimentalement l’évolution thermique du
dommage d’implantation dans le silicium au cours d’un recuit rapide (typiquement
quelques millisecondes) en vue d’en comprendre les mécanismes. Pour cela une
compréhension approfondie de la formation et de l’évolution des défauts lors de
l’implantation ionique et au cours du recuit thermique va nous permettre de bien discuter
nos résultats. Ceci passe avant tout par une revue bibliographique des différents travaux
réalisés précédemment dans ce domaine, tant au niveau théorique qu’expérimental. Ainsi,
dans le chapitre un, nous aborderons dans un premier temps la technique de l’implantation
ionique en axant notre discours sur la génération de défauts au cours de cette opération.
Dans un deuxième temps nous verrons les différents paramètres influençant la structure et
la quantité des défauts générés. Nous venons aussi qu’au cours du recuit, les modèles
actuels suggèrent une évolution de la population de certains défauts selon un processus de
murissement d’Ostwald et nous constaterons que l’évolution temporelle des défauts
étendus conduit à une sursaturation en atomes de silicium interstitiels qui est à l’origine de
la TED des dopants. À la fin de ce chapitre nous discuterons les résultats obtenus par DSC
sur le silicium amorphe et cristallin et nous y relèverons certains éléments qui vont dans la
même direction que nos expériences réalisées par nanocalorimétrie.
Les quatre chapitres suivants sont constitués d’articles publiés ou soumis.
Nous allons traiter en détails au deuxième chapitre des différentes étapes de
fabrication des nanocalorimètres puis de la méthode de calcul de la chaleur relâchée par le
recuit du dommage issu de l’implantation et nous discuterons à la fin de ce chapitre les
pertes de chaleur et l’exactitude de la température mesurée.
Dans le chapitre trois, nous présenterons les résultats de nanocalorimétrie, incluant
l’effet de la fluence, de l’énergie d’implantation et des différents éléments implantés sur la
chaleur relâchée par le dommage d’implantation.
Les effets du taux de chauffage et du courant d’implantation seront traités au
chapitre quatre, et dans le chapitre cinq, nous présenterons les résultats de nanocalorimétrie
pour différents ions tout en essayant d’expliquer le phénomène de saturation à la lumière
des mesures RBS, de spectroscopie Raman et de réflectométrie. Nous présentons aussi
notre point de vue sur l’évolution thermique du dommage d’implantation dans le silicium
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tout en comparant le recuit du dommage d’implantation dans le silicium poly-cristallin à la
relaxation du silicium amorphe, tous les deux implantés à basse température.
finalement nous conclurons en revenant sur les différents apports de cette thèse et
nous discuterons des améliorations à réaliser pour pouvoir vérifier à quel point nos résultats
sont influencés par la structure poly-cristalline du silicium. D’autres améliorations doivent
être faites au niveau de l’étalonnage des nanocalorimètres et de la façon d’effectuer les
expériences pour pouvoir prolonger nos mesures à des températures plus élevées.
Chapitre 1
Évolution thermique des défauts d’implantation ionique
L’étude de la redistribution des dopants implantés dans le silicium est un domaine
de recherche très complexe. Le phénomène de formation des défauts étendus est
relativement bien compris en termes d’excès d’interstitiels, mais les modèles actuels
atteignent leurs limites en raison de la mauvaise description de la production, de la
structure et de l’évolution thermique des défauts créés lors de l’implantation ionique. Les
différentes techniques expérimentales sont plus ou moins sensibles à certains types de
défauts ou ne permettent pas d’en comprendre la structure détaillée. Par conséquent, ces
modèles et ces techniques sont incapables de prévoir précisément le profil de distribution
des dopants après recuit.
Une bonne compréhension de l’évolution des défauts au cours du recuit est alors
primordiale pour expliquer plusieurs phénomènes tels que la diffusion transitoire accélérée
(TED). Dans un premier temps, nous reviendrons rapidement sur l’implantation ionique en
axant notre discours sur la génération de défauts au cours de cette opération. Dans un
second temps, nous discuterons les différents paramètres qui influencent la génération des
défauts puis, nous verrons comment se produit l’évolution des défauts au cours du recuit
post-implantation. À la fin de ce chapitre, nous discuterons l’origine de la TED.
L’implantation ionique constitue la première étape du dopage des semiconducteurs
et définit les conditions initiales de la diffusion. Nous allons rappeler brièvement quelques
notions concernant l’implantation ionique pour discuter ensuite, et plus précisément, de la
génération des défauts.
1.1 Notions générales
L’implantation ionique est la technique habituellement la plus utilisée pour
introduire les dopants dans les semiconducteurs et intervient à de nombreuses reprises
durant la fabrication d’un microprocesseur. [11,12] Cette opération repose sur
l’accélération des ions dopants par un champ électrostatique pour en bombarder la cible à
doper. La séparation de masse d’un type d’ions spécifique se fait par des spectromètres
magnétiques, ce qui offre l’avantage d’obtenir un faisceau pur.
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La profondeur de pénétration et la fluence des ions incorporés sont facilement
contrôlables en ajustant l’énergie transférée à l’ion lors de son accélération ou en modifiant
la charge incidente. De plus, l’implantation ionique permet d’introduire des dopants à
travers une couche superficielle d’oxyde, et ne nécessite pas le pré-dépôt de dopants, une
technique qui consiste à déposer une couche superficielle du dopant sur le silicium et à
chauffer à haute température pour laisser le dopant pénétrer par diffusion à l’intérieur de
l’échantillon. Le pré-dépôt et le recuit à haute température qui lui est associés sont
susceptible d’introduire des impuretés. De plus, le dopage obtenu par pré-dépôt peut-être
est considérablement influencé par l’état de la surface, ce qui influence la reproductibilité.
Un autre avantage, par rapport au pré-dépôt, est que cette étape est athermique et qu’il est
possible d’introduire de très fortes concentrations de dopants dans le silicium au-delà
même de la solubilité limite du dopant dans le substrat.
Les ions qui pénètrent dans la cible vont céder leur énergie cinétique par collisions
nucléaires successives (pertes élastiques) ou par l’excitation et ionisation des atomes de la
cible (pertes électroniques). Le ralentissement des ions dans la matière est caractérisé par
son pouvoir d’arrêt dE / dx qui correspond à la quantité dE d’énergie perdue durant un
parcours d’une distance dx. Celui-ci est fonction de l’énergie et, étant un phénomène
statistique, fluctue d’un ion à l’autre.
1.2 Génération du dommage
L’inconvénient majeur de la technique d’implantation ionique est la création de
dommage dans la structure monocristalline du silicium par le transfert d’énergie cinétique
des ions incidents aux atomes de la cible. On appelle l’énergie de déplacement Ed l’énergie
minimale qu’il faut transférer par collision atomique à un atome de la cible pour le
déplacer. De fait, il s’agit d’un paramètre phénoménologique utilisé dans les programmes
de simulation basés sur l’approximation des collisions binaires pour partiellement tenir
compte de la recombinaison dynamique des défauts. Dans le silicium monocristallin ce
seuil se situe entre 15 et 20 eV. [13] Si l’énergie transférée est plus basse que 15 eV, le
recul reprendra sa place et dissipera son énergie sous forme de phonons. Si l’atome cible
acquiert suffisamment d’énergie au cours de la collision, il va lui-même engendrer d’autres
collisions et aussi donner naissance à une cascade de collisions. Le déplacement des atomes
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du cristal peut produire une paire interstitiel-lacune (I-V) aussi appelée paire de Frenkel,
[13] mais peut également produire une zone concentrée de dommage. [14]
En général, pendant le temps de relaxation de la cascade, la plupart des paires de
Frenkel vont se recombiner de façon dynamique pour ne laisser survivre qu’une petite
fraction des défauts. La probabilité de la recombinaison dynamique est fonction de la
distance qui sépare un interstitiel et une lacune, de la température et du nombre de pièges
présents pour les défauts ponctuels (e.g. impuretés). Le nombre des défauts de Frenkel
restant après implantation ionique est fonction des conditions d’implantation telles que la
masse de l’ion implanté, l’énergie d’implantation, la fluence, la température de la cible et le
courant d’implantation. Nous discuterons de l’influence de ces paramètres dans les
paragraphes suivants.
On distingue deux types d’implantation selon le degré d’endommagement du
cristal. Le premier type endommage le cristal en occasionnant de nombreux déplacements
des atomes de la cible mais en gardant son caractère cristallin. Dans ce cas, la plupart des
paires I-V vont se recombiner dès les premiers instants du recuit même à relativement basse
température. D’autres structures de dommage plus complexe s’annihilent plus
graduellement. [15] Le second type d’implantation va endommager le cristal au-delà d’un
seuil critique et ainsi former des zones fortement endommagées qui vont éventuellement se
chevaucher pour créer une couche amorphe [16,17] enfouie ou dont l’étendue part de la
surface et va jusqu’à une profondeur déterminée par l’énergie d’implantation. L’épaisseur
de cette couche amorphe est parfois plus grande que le libre parcours moyen R. Le seuil
d’amorphisation dépend de la masse de l’ion implanté et de son énergie.
La mesure la plus fiable de l’épaisseur de cette couche est donnée par RBS en mode
de canalisation ou par microscope électronique en transmission (TEM) qui permet la
visualisation directe de la zone amorphe (voir figure 1.1 et figure 1.2).
1.2.1 Modèles théoriques
Les cascades de collision créées lors de l’implantation ionique sont constituées de
zones de petite taille (—1 nm3), et sont produites en un court instant (,4Oh1 s), ce qui rend
leur investigation difficile par les moyens expérimentaux seulement.
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L’approche indirecte, basée sur les modèles théoriques, permet d’estimer le nombre
d’atomes déplacés par un ion implanté, et donc évaluer approximativement le dommage
Depth (nm
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Figure 1.1 Spectres RB$ en mode canalisation par He2 à 2 MeV pris sur des échantillons
de silicium implanté avec de l’Au de 1.5 MeV à différentes fluences. L’échelle de






Figure 1.2 Vue transversale d’une micrographie TEM prise sur un échantillon de silicium
implanté avec du Ge à 5 keV à une fluence de lx105 cm2 suffisante pour amorphiser le
substrat sur une profondeur de 110 À à partir de la surface. [19]
9produit par l’implantation ionique. Les stimulateurs les plus courants utilisent
l’approximation des collisions binaires (BCA). Parmi ces logiciels, on retrouve:
• TRIM (Transport of Ion in Matter), développé initialement par Ziegler et Biersack
[20] et adapté aux problèmes de la microélectronique par Posseit. [21] Ce logiciel
ne tient compte ni de la structure cristalline ni de l’évolution thermique post
cascade.
• Marlowe, développé par Oen et Robinson [22] et capable de simuler un très grand
nombre de conditions expérimentales reliées à l’implantation. Ce logiciel tient
compte notamment de la structure cristalline, mais pas de l’évolution thermique
post-cascade. La nouvelle génération de ce logiciel, UT-Marlowe, [23] est bien
adaptée aux problèmes très pointus de la microélectronique.
• Finalement, la dynamique moléculaire (MD) s’avère la plus précise pour les faibles
énergies (<200 keV) puisqu’elle traite la dynamique entière de collision. [24,25]
Cette dernière méthode permet de simuler le dommage d’implantation et son
évolution thermique sur quelques ns. Elle est cependant lourde en terme de
ressources informatiques et requiert une expertise pointue en ce qui concerne par
exemple le choix de potentiels interatomiques. On montrera des exemples de
simulations obtenues grâce à cette méthode dans le prochain chapitre.
1.2.2 Paramètres influençant le dommage d’implantation
Plusieurs paramètres d’implantation tels que la masse des ions, la température du
substrat, la fluence et le courant d’implantation influencent l’accumulation du dommage,
son recuit dynamique et son recuit post-implantation. Alors que le dommage augmente
avec la fluence, il diminue avec la température du substrat. Cette diminution a été aussi
observée dans le cas des ions légers. Dans cette section nous présenterons les différents
paramètres qui influencent le dommage d’implantation.
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a- Fluence
Le niveau du dommage dans le silicium caractérisé par différentes techniques
expérimentales telles que la spectroscopie Raman [26], la diffraction des rayons X [27] et





Figure 1.3 Comportement sous- et supra-linéaire de l’accumulation du dommage pour le
silicium implanté par le silicium à 230 keV à la température de la pièce. Les cercles
indiquent la concentration du dommage extrait à partir des spectres RBS. La ligne continue
sert seulement à montrer la tendence générale. La ligue pointillée représente la
concentration des paires de Frenkel calculée par TRIM. [27]
Pour les faibles fluences : régime I, le dommage augmente avec une dépendance
sous-linéaire avec la fluence (D cc CIA, fi <1, régime I pour les ions légers dans la figure
1.4), signature d’existence de défauts simples qui se recombinent. Par la suite on a le
régime II, supra-linéaire, qui est marqué par une augmentation rapide du dommage dans
une région très serrée de la fluence (D cc T0 ,fi > 1) due à la croissance de zones amorphes
entourées par le silicium cristallin. Enfin, on a le régime III, marqué par la saturation du
dommage à partir d’une certaine fluence, signature de formation d’une zone amorphe qui
s’élargie lentement avec des implantations subséquentes à cause des ions formant la queue
de la distribution en profondeur.
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Plusieurs explications ont été proposées pour expliquer ce comportement. Citons en
particulière les travaux de Bai et Nicolet, [27] lesquels ont comparé les données
expérimentales au nombre de paires de Frenkel estimé par TRIM (figure 1.3). Dans le
régime I, le dommage mesuré expérimentalement est plus bas que ce que prévoit la théorie.
Ceci est attribué à la recombinaison dynamique des défauts ponctuels dont le code TRIM
ne tient pas compte. Dans la région II, le dommage croit avec la fluence plus rapidement
que ce qui est calculée par TRIM. Ceci est attribué à la diminution du taux de
recombinaison du dommage en présence de zones endommagées et est paramétrisé par une
réduction de l’énergie seuil de déplacement dans ces zones. En autre mot, l’énergie seuil de
déplacement se réduit de 15 eV à 2 eV dans ces zones endommagées avec une
concentration de défauts supérieure à 15% [27].
Par la suite, Holland et al. expliquent le comportement du dommage en fonction de
la fluence en supposant que pendant le régime sous-linéaire, le dommage est constitué de
défauts simples caractérisés par une dominance lacunaire [29], alors que le comportement
supra-linéaire est attribué à la nucléation de silicium amorphe.
b- Effet de la masse des ions implantés
La pente de la courbe d’accumulation du dommage en fonction de la fluence dans la
région I de la figure 1.4 augmente avec le numéro atomique des ions et le seuil




















figure 1.4 Augmentation de l’indice relatif de réfraction du silicium en fonction de fluence
1012 10” bIt 1O’ 10” 10”
de différents ions implantés dans le silicium à 80 keV. [30]
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observée entre les régions I et II pour les ions lourds tels que Sb et Sn. On note plutôt une
proportionnalité entre le dommage etia fluence ((3=]). [31]
À mesure que la masse des ions augmente, l’amorphisation devient possible à des
fluences très basses. Tandis que l’amorphisation peut être facilement réalisée avec le Sb à
une fluence de l’ordre de iO’4 cm2, des fluences d’au moins 1016 cm2 sont nécessaires pour
former une couche amorphe continue avec des ions de B à la température de la pièce.
D’autres études réalisées par TEM [32] et des simulations MD [14] montrent que
dans le cas des ions lourds, une grande partie de l’énergie incidente est perdue par
collisions nucléaires, ce qui conduit à un grand nombre de déplacements atomiques et ainsi
à la formation de régions amorphes, alors que les ions légers produisent généralement des
défauts simples et de petits amas de défauts.
Énergie
Le parcours projeté des ions implantés augmente avec l’énergie d’implantation. Par
conséquent, l’énergie des ions se distribue dans une zone plus profonde, tout en maintenant
l’énergie déposée par unité de longueur approximativement constante. On note d’ailleurs
que la fluence d’amorphisation est relativement peu sensible à l’énergie d’implantation. En
effet, l’amorphisation se produit d’abord proche de la fin du parcours, là où la plupart des
ions implantés s’arrêtent. Ils ont à cette étape une basse énergie et une grande section
efficace de collision. En utilisant la résonance des spins électroniques (ESR), Dennis et
Hale ont observé une augmentation de la fluence critique avec l’énergie pour les ions légers
(Li) alors qu’aucune dépendance n’est observé pour les ions intermédiaires (Ar).
Cependant pour les ions lourds (Kr) il y a une réduction de la fluence critique aux basses
énergies tandis qu’à haute énergie, il n’y a aucune dépendance (figure 1.5). [33]
Ce comportement s’explique par le fait que les pertes électroniques sont beaucoup
plus grandes dans le cas des ions légers, alors que dans le cas des ions lourds, les pertes par
collisions nucléaires sont dominantes et produisent des déplacements atomiques denses le
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Figure 1.5 Fluence critique d’amorphisation pour différents ions en fonction de l’énergie
d’implantation telle qu’obtenue par ESR. La ligne continue présente le calcul théorique de
XmIY en supposant l’énergie E= 6x1023 eV/cm3. [33]
d- Température d’implantation
La quantité de dommage, sa structure et la fluence critique d’amorphisation
dépendent fortement de la température d’implantation. Pour un ion donné, le taux de
recombinaison dynamique augmente et le dommage résiduel diminue à mesure que la
température d’implantation augmente. Par conséquent la fluence seuil pour l’amorphisation
augmente.
L’influence de la température d’irradiation est plus forte pour les ions légers de telle
sorte que l’amorphisation n’est plus possible au-delà d’une certaine température critique.
[34,35] À basse température la fluence minimale pour former une couche amorphe
augmente progressivement avec la masse de l’ion. Ainsi on observe que la fluence critique
d’amorphisation à la température cryogénique est de 1015 cm2 pour le bore (B), lx 1014 cm2




Figure 1.6 Fluence critique d’amorphisation (échelle logarithmique) pour différents ions en
fonctions de l’inverse de la température d’implantation. [35]
Cependant l’amorphisation devient difficile pour les ions légers lorsque la température
atteint 30°C. La fluence critique est alors respectivement de 8x10’6, 6x1014 et 1x1014 cm2
pour le B, le P et le Sb. Au-dessus de 130°C aucune amorphisation n’est observée pour le B
et le P et il est possible d’amorphiser avec le Sb à une fluence de 5x10’4 cm2 (figure 1.6).
La dépendance en température est due principalement à la compétition entre
l’accumulation des défauts dans les cascades de collisions et le rétrécissement des zones de
dommage associées à l’annihilation des défauts ou aux pertes par diffusion de défauts des
régions endommagées. Pour les basses températures d’implantation, le recuit dynamique
est minime. Le dommage est alors maintenu et augmente rapidement avec la fluence.
e- Effet du flux d’ions
Les travaux de Holland et aï. réalisés sur le silicium self-implanté à température
cryogénique, montrent qu’il n’y a aucune dépendance entre la quantité de dommage
résiduel et le flux d’ions. [36] Cependant, pour les implantations à température ambiante, la
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termes d’équilibre entre la génération et l’annihilation dynamique du dommage. À basse
température, on n’observe aucun effet de flux parce que le recuit dynamique est
négligeable devant le temps d’implantation. À température ambiante, proche de la
température critique du silicium, le temps de recuit dynamique aura une influence
significative sur l’accumulation du dommage. En effet, à mesure que le flux augmente, le
temps entre la génération de cascades voisines diminue, ce qui conduit à une accumulation
croissante du dommage. Cependant, pour les flux élevés, on observe une diminution légère
du dommage probablement due à l’élévation de la température de l’échantillon au cours de








Figure 1.7 Quantité de dommage relatif crée dans le silicium self-implanté à 1 MeV avec
une fluence de 1015 at!cm2 en fonction de la température du substrat pour plusieurs flux
d’ions. [37]
1.3 Recombinaïson des défauts
1.3.1 Cas d’une couche non amorphe
Nous avons vu dans les sections précédentes que, dépendamment des paramètres
d’implantation tels que la masse de l’ion, le flux d’ions et la température d’implantation,
les défauts générés se recombinent ou s’accumulent dans de petites poches amorphes et
forment finalement des zones amorphes étendues.
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Dans cette section nous supposerons que les conditions d’implantation sont telles
qu’on est loin de l’amorphisation. Dans ce cas, on génère des lacunes, des interstitiels, des
paires I-V et des zones fortement endommagées. Ces dernières ont été observées
expérimentalement pour des ions très lourds [41] et leur formation confirmée par MD. [14]
a- Cas des fluences faible
Dans le cas des fluences faibles ( at/cm2), l’implantation ionique crée
généralement des défauts de Frenkel (lacunes et interstitiels). Ainsi l’analyse par TRIIVI
indique que lors de l’implantation de at/cm2 dans le silicium à une énergie de 1.2 MeV,
chaque ion produit - 2500 paires I— V, mais seulement — 60 interstitiels et lacunes par ions
échappent la recombinaison à la température de la pièce et forment des défauts stable. Les
mesures de DLTS montrent que le recuit thermique jusqu’à 300°C provoque une forte
recombinaison entre les lacunes et les interstitiels dont la concentration diminue avec la
température. Pour les températures supérieures à 300°C seuls les intertitiels restent dans le
cristal au nombre de —3 par ion implanté (figure 1.8). Ces interstitiels forment des petits
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Figure 1.8 Comparaison entre la concentration totale de lacunes (cercles vides) et
d’interstitiels (carrés pleins) résultant d’implantations de Si/cm2 à 1.2 MeV dans le
silicium. [38]
b- Cas des fluences élevées
Ainsi le groupe de Caturla et al. [14] et le groupe de Lopez et al. [39], en se basant
sur des simulations MD et Monte Carlo, ont pu montrer que les implantations ioniques à
fluence élevée en dessous du seuil d’amorphisation produisent des lacunes, des interstitiels,
des paires I-V et des zones fortement endommagées comme on l’observe dans la figure 1.9
ta), qui montre l’accumulation du dommage d’implantation dans le silicium implanté avec
du Si à 5 keV à une fluence de 1x1014 cm2 et flux de 5x10’3 cm2s. Il apparaît clairement









Figure 1.9 Simulation de type Monte Carlo de l’évolution du dommage dans le silicium
self-implanté à 5 keV à une fluence de 1014 cm2 avec un taux de fluence 5x10’3 cm2s1 a)
le dommage après implantation à température ambiante, b) recuit du dommage à 550 °C c)
défauts restant après recuit d) défauts {1 13} apparaissant à 800 °C. [39]
Selon les modèles de type Monte Carlo, le recuit thermique du dommage implique
la croissance de grappes de défauts par mûrissement d’Ostwald, [40] ainsi que le
relâchement progressif de défauts par la recristallisation des poches amorphes. Il a par
ailleurs été démontré que la recristallisation des poches endommagées dépend seulement
des détails de l’interface amorphe/cristallin et non de la concentration des défauts ou
d’interactions avec des défauts ponctuels. [14,41] Une autre constatation liée au recuit des
poches fortement endommagées est que leur recristallisation n’est pas un simple processus
activé thermiquement mais passe plutôt par plusieurs étapes comme on le voit à la figure
1.10 ta). On observe une décroissance rapide, signature du rétrécissement des poches
amorphes, suivie d’un plateau durant lequel le processus de recristallisation se stabilise et
1$
finalement une décroissance rapide indiquant la recnstallisation complète des poches
amorphes.
Le comportement non exponentiel du recuit des poches amorphes indique que leur
recristallisation n’est pas contrôlée par une énergie d’activation unique, à la différence
d’une couche amorphe plane (dont l’énergie d’activation de la recristallisation est de 2.7
eV), ce qui rend difficile la caractérisation des énergies d’activation de recristallisation des
poches amorphes. [39]
D’autres travaux réalisés par Donnely et aï. en utilisant un microscope électronique
à transmission intégré à une chambre d’implantation leur ont permit de suivre en temps réel
l’évolution des poches amorphes dès leur formation jusqu’au recuit post-implantation. [41]
Ainsi, Donnely observe la formation des poches amorphes après une implantation de Xe à
200 keV, dans le silicium à la température de la pièce, et constate que le recuit thermique
d’un poche amorphe se fait en deux étapes A et B distinctes d’une durée un peu prés une
seconde, entre lesquelles il y’a un plateau ou la zone subie peu de changement. Le
comportement est donc loin d’obéir à une forme exponentielle (figure 1.10 a), ce que
confirment les simulations théoriques réalisées par Caturla qui prévois un processus par
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figure 1.10 a) Recuit à 300°C des poches amorphes isolées créées par implantation de Xe à
200 keV obtenue par in-situ TEM; [41] b) Simulation par dynamique moléculaire (MD) du
nombre d’atomes dans les poches amorphes générées par implantation d’As à 5 keV en
fonction du temps pour plusieurs températures. [14]
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Dans la même étude, Donnely observe que des poches amorphes ayant la même
taille (- 2 nm) ne se recnstallisent pas à la même vitesse. Ce comportement n’est consistent
ni avec les processus avec une seule énergie d’activation, ni avec les résultats de simulation
MD qui prévoient une baisse d’énergie d’activation avec la taille des poches amorphes
(figure 1.11 a). [14] Ceci est vraisemblablement dû à l’irrégularité des processus aux
interfaces des différentes poches amorphes.
Cette conclusion est bien supportée par des simulations qui montrent que la
recristallisation des poches amorphes dépend des détails de la géométrie de l’interface avec
le cristal qui les entoure (figure 1.10 b). [39] Ainsi la recristallisation des poches amorphes
ayant des géométries cubiques se fait plus rapidement que celles ayant des géométries
sphériques.
Figure 1.11 a) cinétiques de recuit à température élevée pour trois poches amorphes ayant
le même rayon effectif initial obtenu par TEM. [41] b) Nombre de paires I-V en fonction du
temps de recuit à 400 °C obtenu par simulation pour deux poches amorphes de même taille
(511 I-V paires) mais de géométries différentes (cubique et sphérique). [39]
Une fois que les poches amorphes sont recristallisées, elles laissent derrière elles un
excès d’interstitiels ou de lacunes, qui interagissent et s’annihilent. Puisque des atomes ont
été ajoutés lors de l’implantation, seuls les interstitiels subsistent dans le substrat à raison
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évoluent avec la température pour donner lieu à des défauts étendus qui seront présents
dans la région implantée, majoritairement près du parcours projetée, là où la plupart des
ions implantés s’arrêtent (figure 1.9 d).
Nous avons discuté dans cette section des zones fortement endommagées isolées
(poches amorphes) comme résultats de l’endonmiagement du c-Si. Dans la section
suivante, nous discuterons du dommage dans le silicium déjà amorphe au moment de
l’implantation.
1.3.2 Cas d’une couche amorphe
Dépendamment des conditions d’implantation ionique telle que la masse de l’ion, la
fluence et la température du substrat, les poches amorphes créées par implantation
s’accumulent et donnent lieu à une couche amorphe continue. De façon générale, si la
densité de défauts générés dépasse une certaine valeur critique, supérieur à 5x102’ cm3,
[39] et selon l’énergie d’implantation, on se retrouve avec une couche amorphe jusqu’en
surface, ou enfouie.
Le recuit thermique dans ces couches amorphes à des températures entre 5 00°C et
600°C entraîne la recristallisation de la couche amorphe par épitaxie en phase solide (SPE).
[39] Ce processus suit une loi d’Arrhenius avec une énergie d’activation de 2.7 eV. [39]
Par ailleurs, l’énergie libérée lors de la recristallisation de la couche amorphe mesurée par
Roorda [43] en utilisant la calorimétrie différentielle à balayage (D$C) est de 13.7 kJ/mol.
Une fois la couche complètement recristallisée, on observe proche de la limite
amorphe/cristal, après un recuit à plus de 900 °C, des défauts de fin de parcours constitués
essentiellement de défauts {113} et de boucles de dislocations (figure 1.12). [39] Ceux-ci
peuvent être annihilés mais cela requiert un recuit de longue durée à très haute température.
21
Figure 1.12 Différentes étapes de recristaïlisation d’une couche amorphe formée par
implantation de Si à 5 keV dans le silicium avec une fluence 1x1015 cm2 et un flux de
5x1014 cm2s1 a) dommage après implantation. b) Recuit à 550 oc. e) défauts restant après
recristallisation de la couche amorphe. d) défauts { 113 } formés à $00 °c. [39]
1.3.3 Amas de défauts ponctuels et défauts étendus résultant du recuit
On retrouve souvent une collection de défauts étendus après une implantation et un
recuit à plus de 700 °C. Nous allons discuter dans cette section des défauts étendus les plus
fréquemment rencontrés dans le cadre d’une implantation ionique de dopants, et de leurs
précurseurs, les amas de défauts, proposés par les modèles actuels.
a- petits amas de défauts ponctuels
Ce sont des agglomérats formés d’au moins deux atomes de silicium en position
interstitielle. Au cours du recuit, ces amas vont capter d’autres interstitiels pour augmenter
leur taille et éventuellement se transformer en défaut {1 13}. [44,45] Les lacunes peuvent
aussi former des amas, mais autres que les bilacunes, cela se produit dans des conditions
particulières non réalisées dans le domaine de la microélectronique, généralement
lorsqu’on implante un ion très lourd ou on implante à une énergie de telle sorte que l’ion
passe à travers l’échantillon. En raison de leur trop faible taille, les agglomérats ne
contenant qu’un nombre restreint d’interstitiels (<10) ne peuvent être directement observés
par microscopie électronique par transmission (TEM). En revanche, les très récents progrès
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réalisés tant expérimentalement que théoriquement, ont permis d’étudier et de suivre la
cinétique de ces petits défauts de manière indirecte.
La spectroscopie transitoire des niveaux profonds (DLTS) et la spectroscopie de
photoluminescence (PL), ainsi que la calorimétrie différentielle par balayage (DSC)
permettent maintenant de distinguer les petits agglomérats des défauts. Les résultats par
photoluminescence ont pu montrer que la différence entre ces petits amas et les défauts
{ 113 } n’était pas uniquement une question de taille mais qu’il existait aussi une distinction
dans leur structure cristallographique, puisque le signal mesuré est de forme différente.
[3,46] (En d’autres termes, ces amas ne sont pas simplement de petits défauts {3 1 1}.) Des
études réalisées par photoluminescence (PL) effectuées sur des échantillons de silicium
self-implantés à une énergie 1.2 MeV à différentes fluences et recuits à 400°C pendant 30
min. montrent la présence d’un pic à 1218 nm (1 .018 eV) qui domine pour des fluences
supérieures ou égale à 1x10” cm2. Ce pic correspondrait à des petits amas d’interstitiels
(figure 1.13 a). [3] Le même groupe a confirmé l’existence d’amas d’interstitiels en
utilisant la spectroscopie transitoire des niveaux profonds (DLTS) réalisée sur deux
Figure 1.13 a) Spectres de photoluminescence d’échantillons de Si-Cz implantés avec du
Si à 1.2 MeV à différentes fluences puis recuits à 400°C pendant 30 minutes. Les
échantillons montrent très nettement la présence d’un pic aussi appelé ligne W, situé à
121 8nm (soit 1.0048 eV) et caractéristique de petits agglomérats d’interstitiels, b) Mesures
DLTS réalisées sur des échantillons de Si-Cz et Si-epi de type p implantés avec du Si à 145
keV et 1.2 MeV à une fluence respective de 1x10’2 cm2 et 2x10’3 cm2 puis recuit



















échantillons différents. Le premier est un échantillon de silicium épitaxial (Si-epi) de type p
implanté avec du Si à 145 keV à une fluence de 1x1012 cm2 et recuit à 680°C pour une
heure. L’autre échantillon est aussi de type p mais obtenue par croissance Czochralski (Si
Cz), implanté par le silicium à 1.2 MeV avec une fluence de 2x1013 cm2 et recuit à 600°C
pour 30 minutes. Les résultats sont représentés dans la figure 1.13 b). Ces spectres mettent
en évidence la présence de deux pièges distincts situes à 0.33 eV et 0.52 eV au dessus de la
bande de valence, appelés Bi et B2 et associés à la présence de petits défauts étendus de
type amas d’interstitiels [3].
Les mêmes spectres ont été observés pour les deux échantillons même si les
conditions d’implantation et de recuit sont aussi différentes. Ceci montre qu’on a affaire
aux mêmes classes de défauts. L’implantation de deux types d’échantillons de silicium
indique que ni l’oxygène, ni le carbone, ni le bore ne sont les principaux constituants de ces
amas de défauts.
Pour déterminer les configurations stables et les énergies de formation par
interstitiels des petits amas, le groupe de Cowem et aL. [44] en utilisant le modèle de
maturation d’Ostwald (OR), a pu déterminer les énergies de formation des petits
agglomérats d’interstitiels. Contrairement aux simulations qui prévoyaient une
décroissance monotone de l’énergie de formation des amas en fonction du nombre
d’interstitiels, Cowem et aL ont obtenu quelques minima indiquant que certaines
configurations sont plus stables que d’autres. La figure 1.14 présente les énergies de
formation obtenues. Ils déduisent ainsi une faible énergie de formation pour les amas de
taille n=4 et n=8, synonyme d’une grande stabilité.
Par la suite, Kim et al. [47] ont confirmé par calcul ah-initio la relative stabilité des
agglomérats de taille n=4 [48] et le groupe de Schiettekatte et al. [49] a pu confirmer
expérimentalement la stabilité des amas de taille n=8 sans donner les valeurs des énergies
de formation obtenues par Cowem. Nous verrons plus bas que les petits agglomérats
d’interstitiels sont les précurseurs de la nucléation de défauts extrinsèques de plus grande
taille comme les défauts { 113 } ou les boucles de dislocation auxquelles on a souvent
attribué la responsabilité de la TED.
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Figure 1.14 Estimation des énergies de formations des amas d’interstitiels en fonction du
nombre d’atomes de silicium qu’ils contiennent pour du Si implanté à 40 keV à une fluence
de 2x1013 cm2 pour des recuits à 600°C, 700°C et 800°C. t4]
b- défauts {113}
Les défauts { 113 } appelés aussi rod-tike defects (RLD) ont été observés pour la
première fois par TEM vers les années 1970, dans le silicium ou le germanium irradié par
des électrons ou des ions. [50,51,52] Ces défauts sont constitués de chafnes d’interstitiels
qui s’insèrent dans un cristal parfait en position de fautes d’empilement selon la direction
<110> s’arrangeant périodiquement entre deux plans de type {1 13}. t53]
b)
t
Figure 1.15 a) Structure des défauts { 113 } d’après le modèle théorique de Takeda et aï;
[54] b) Vue transversale d’une micrographie prise par microscope électronique à haute
résolution (HREM) d’un défaut { 113 }. [55]
Taille (n)
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La structure atomique des défauts { 113 } a été déterminée par Tekada et al. [54] qui
ont pu montrer que ces défauts étaient constitués de deux types d’unités structurales
appelées anneaux L contenant 5,6 ou 7 atomes et anneaux O contenant 8 atomes (figure
1.15). [54] [55]
Récemment on a pu caractériser ces défauts { 113 } en utilisant des techniques de PL
et la DLTS. Ainsi Coffa et al. [3, 56,57] ont observé dans le spectre de photoluminescence
l’apparition d’un pic très marqué à 1376 nm (0.9007 eV) pour les échantillons de silicium
implantés au $i 1,2 MeV avec une fluence supérieure à 1x10’3 Sicm2. En DLTS, on
note l’apparition, au détriment des deux autres niveaux Bi et B2, d’un nouveau piège situé
à 0.50 eV de la bande de valence et attribué aux défauts {1 13} (figure 1.16). [58] L’énergie
de formation des défauts {113} varie entre 1.1 et 1.4 et tend vers 0.65 eV/at [44]
pour N —> oo alors que l’énergie d’activation pour la dissociation est estimée à 3.8 eV. [3]
C.
Figure 1.16 a) Spectres de photoluminescence obtenus à 17 K sur des échantillons de
silicium implantés aux fluences indiquées. Au delà d’une limite située à i’ cm2 on note
après recuit l’apparition très marquée d’un pic situé à 1376nm et caractéristique de la
présence de défauts { 113 }; [3] b) Spectre DLTS pour les mêmes échantillons de silicium.
On note, lors du passage d’une fluence d’irradiation de 2x10’3 cm2 à 5x10’3 cm2,
l’apparition au détriment des deux autres niveaux Bl et B2 d’un nouveau niveau situe à E
+ 0.50 eV et attribué aux défauts {l 13}. [58]
a)
Longueur doiule (fin) Teilipérature (K)
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c- Boucles de dislocation
Notons brièvement les deux types de boucles de dislocation à distinguer:
- Les boucles fautées { 111 } circulaires aussi appelées boucles de Frank,
- Les boucles parfaites { 111 } allongées.
Les boucles de dislocation fautées sont constituées en majorité des défauts de fin de
parcours lors d’une implantation amorphisante. [59] Ces boucles sont de nature
interstitielle. Elles sont formées de portions de bicouches complètes de plan { 111 }
s’insérant en position de faute dans l’empilement régulier des plans { 111 } du cristal, avec
un vecteur de Burger ba/3<1ll>, et une densité en interstitiels égale à 15.66x10’4 cm2.
[60,61] Ce sont des boucles de caractère coin.
Les boucles de dislocation parfaites sont appelées aussi prismatique. Elles sont
situées dans les plans { 111 } et s’allongent toujours dans la direction <110>, avec un
vecteur de Burger (b=a/2<110>).
1.3.4 Diffusion anormale
La diffusion anormale du dopant dans le silicium met en évidence deux
phénomènes. Le premier est l’accélération très rapide de la diffusion du dopant au cours
des premiers instants du recuit due à la forte saturation en self-interstitiels au cours du
recuit. Le deuxième symptôme relatif à la diffusion anormale du bore se caractérise par une
immobilisation partielle du dopant pour des concentrations élevées situées pourtant au-
dessus de la solubilité limite. Une partie significative du bore reste alors électriquement
inactive.
Dans un premier temps nous exposerons dans cette section le rôle des défauts { 113 }
dans la diffusion transitoire accélérée des dopants et nous présenterons dans un deuxième
temps le rôle des agglomérats mixtes de bore et et d’interstitiels dans l’immobilisation
partielle du bore.
a- TED
Nous avons vu comment les défauts évoluent au cours du recuit thermique nécessaire pour
activer les dopants. Cependant ce traitement thermique s’accompagne d’un élargissement
anormalement élevée du profil du dopant. Ce phénomène est illustré sur la figure (1 .17) qui
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montre l’évolution au cours d’un recuit à 800°C du profile de bore implanté dans le
silicium. On voit clairement que après un recuit de 35 minutes le bore dans la queue du
profile d’implantation diffuse au delà de --700 À, alors que la longueur de diffusion
thermique à cette température dans les conditions d’équilibre ne dépasse pas 25 À. La
diffusion dans les conditions hors équilibre disparaît pour un long recuit thermique ce qui
une signature de la TED.
De nombreux travaux montrent ainsi que cette accélération de la diffusion est un
phénomène transitoire, d’où le nom de diffusion transitoire accélérée (TED). La durée de
ce transitoire dépend de la température du recuit, avec une énergie d’activation proche de
celle de la self-diffusion (4.5-5 eV).
Compte tenu de son immense impact technologique, ce phénomène est étudié par de
nombreux auteurs et il est maintenant bien établi que cette diffusion accélérée est associée
aux self-interstitiels créés par l’implantation ionique qui ont survécu à la recombinaison
directe avec les lacunes. En particulier de nombreux auteurs ont noté une corrélation entre
la diffusion transitoire et un certain type de réservoir d’interstitiels, les défauts “{113}°,
dont la dissolution au cours des recuits semble être la source de self-interstitiels induisant la
diffusion transitoire. [621 En fait, les études les plus récentes semblent indiquer que la
diffusion transitoire est bien le résultat de la sursaturation de self-interstitiels créés par
Figure 1.17 Profiles du SIMS et SRP de la concentration de bore totale et active pour une
implantation à 30 keV avec une fluence de 1 .5x10’4 B/cm2 avant et après la diffusion
transitoire accélérée à 800°C pendant 35 min. [62]
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l’implantation, mais qu’il y a ensuite compétition entre Pexodiffusion des défauts vers la
surface où ils s’annihilent, leur couplage avec le bore, et la nucléation puis l’évolution des
amas d’interstitiels, différents types d’amas (simples agrégats, { 113 }, boucles parfaites ou
fautées) entrant en compétition les uns avec les autres. [45,62]
Une autre caractéristique de la TED est l’immobilisation pendant le recuit
thermique de la portion de bore au-dessus de la concentration de i0’ cm3 et qui reste
électriquement inactive. Cependant la solubilité limite du bore à 800°C est supérieure à
i’ cm3 (figure 1.17). [62] Ce Phénomène est lié à la formation d’amas de bore et
d’interstitiels (BIC) comme on le décrira dans le paragraphe suivant.
b- Amas mixtes bore-interstitiel (Boron Interstitial Clusters, BIC)
Les premiers travaux sur le blocage de la diffusion du bore à forte concentration ont
été établis par Hoficer et al. t64,65] pour des échantillons de silicium implantés au bore à
60 keV et 70 keV avec une fluence de 2x10’4 cm2 puis recuits à des températures
comprises entre 800 °C et 1000 °C. Ils ont observé que seule la partie du bore située au-
dessous de la concentration intrinsèque diffusait et était activée électriquement alors que les
plus fortes concentrations de bore demeuraient immobiles en dépit du fait que pour les
températures de recuit considérées, les concentrations de bore se situaient au-dessous de la
solubilité limite du bore. Plusieurs expériences menées par Stolk et al. ont montré l’impact
que peut avoir la formation d’agglomérats mixtes de bore et d’interstitiels sur la diffusion
du bore. Ainsi, on observe sur la figure 1.17 la diffusion du bore implanté à 30 keV avec
une fluence relativement forte de 1 .5x10’4 cm2 puis recuit à 800°C pendant 35 minutes. On
note que le bore ne diffuse qu’au-dessous d’une certaine concentration limite. Les mesures
par Spreading Resistance du profil de dopant actif montrent qu’en plus d’être immobile, le
bore ne joue pas son rôle de dopant. Pour mettre en évidence la relation entre les self
interstitiels et la formation de BIC, Stolk et al. utilisent alors des couches de bore déposées
par la technique d’épitaxie par jet moléculaire (MBE) et situées à différentes profondeurs
dans le silicium (figure 1.18 a). [62] De plus, pour générer un stock de self-interstitiels à la
surface, ils implantent du silicium à 40 keV dans le même échantillon avec une fluence de
5x1013 cm2. Pendant le recuit, ces interstitiels vont, en diffusant, interagir avec le bore et
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former des amas mixtes. Ils observent effectivement une immobilisation du bore,
synonyme de la présence d’agglomérats qui se forment particulièrement sur les pics de bore
les moins en profondeur. La figure 1.18 b) met en évidence le phénomène de la TED en le
comparant à la diffusion thermique et au BIC due à la formation des amas bore—
interstitiels. [62]
Figure 1.18 a) Profile de bore obtenu par SIMS montrant les pics de bore déposés par
MBE puis recuits à 800°C après implantation de Si à 40 keV avec une fluence de
5x10’3cm2. [62] b) Pic de bore déposé par MBE puis recuit à 810°C pendant 15 min avec
ou sans stock d’interstitiels généré prés de la surface par implantation de silicium 40 keV
avec une fluence de 1x1015cm2. [62]
1.4 Calorimétrie
1.4.1 Travaux réalisés par DSC
Nous avons vu qu’au cours du recuit thermique du dommage causé par
implantation, plusieurs processus thermiques se produisent tels que l’annihilation de paires
lacunes-interstitiels, la recristallisation de poches amorphes, et la formation d’amas de
défauts. La complexité de ces défauts et leur interaction rend ardue leur étude
expérimentale. Ainsi l’utilisation des techniques expérimentales puissantes telles que la
DLTS, le TEM et d’autres, ne permet pas de cerner le détail des processus impliqués dans
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ces structures de faible taille. De plus, ces techniques ne permettent d’observer que certains
types de défauts, soit les défauts électriquement actifs dans le cas des méthodes
spectroscopiques, soit les défauts de taille suffisante dans le cas des techniques de
microscopie.
Une autre approche consiste à suivre l’évolution du dommage du point de vue
énergétique, puisque le recuit du dommage produit une certaine quantité de chaleur très
faible, mais mesurable grâce à des techniques comme la calorimétrie différentielle à
balayage (DSC). [43,65,66,67,68] Nous allons, dans cette section, résumer ces travaux car
ils nous seront utiles pour discuter nos propres résultats, en particulier dans le dernier
article.
Par le passé, quelques chercheurs ont utilisé la technique de calorimétrie
différentielle à balayage (DSC) pour mesurer la chaleur relâchée par les processus activés
thermiquement. Le principe de la D$C consiste à mesurer la différence de puissance
nécessaire pour faire augmenter la température d’un échantillon par rapport à une référence
(figure 1.19). Leur chauffage est contrôlé indépendamment en utilisant des fours séparés
mais nominalement identiques. Une puissance est fournie à chaque four de manière à faire
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Figure 1.19 Schéma de DSC en mode de compensation de puissance. Le contrôleur permet
d’ajuster la puissance fournie de telle sorte que la température de l’échantillon et de la
référence soit égale. [69]
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température entre les deux fours est maintenue à O en faisant varier la puissance fournie à
chaque four. La différence de puissance intégrée dans le temps (une énérgie) constitue alors
une mesure de l’enthalpie d’un processus activé thermiquement ou de la capacité
calorifique de l’échantillon par rapport à la référence.
Ainsi le groupe de Roorda et al. a pu étudier la relaxation du silicium amorphe en
effectuant plusieurs expériences impliquant entre autres la DSC pour explorer les propriétés
thermodynamique du silicium amorphe. Les échantillons utilisés pour cette étude ont été
préparés par self-implantationà des énergies de 0.5, 1 et 2 MeV, à température cryogénique,
à une fluence de 5x1015 cm2, suffisante pour induire l’amorphisation. [67]
Les mesures de DSC montrent un relâchement uniforme de chaleur s’étendant de
140°C à 500°C, suivi d’un pic exponentiel de cristallisation. Au-dessus de 675 oc ainsi que
pour les balayages subséquents, on retrouve un signal nul, ce qui signifie que toute la
chaleur est relâchée en une seule fois (figure 1.20).
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Figure 1.20 Données de calorimétrie prises par DSC pour la relaxation et la cristallisation





Ce relâchement de chaleur est donc une évidence d’un processus de relaxation de
l’a-Si. Cette relaxation pourrait avoir lieu par la recombinaison des défauts ponctuels,
processus semblable à ce qui se passe dans le Si cristallin. Elle est néanmoins caractérisée
par une diminution des distorsions des liens atomiques et par une augmentation de la
coordination. [70] D’autres mesures de calorimétrie isotherme indiquent que la relaxation
du a-Si ne peut être analysée correctement que par un modèle de réaction cinétique de
seconde ordre (bimoléculaire).
La chaleur relâchée par le silicium cristallin (c-Si) et le a-Si pour différentes
fluences montre une grande similitude avec toutefois des amplitudes différentes. Roorda a
comparé la chaleur relâchée par le c-Si et par le Si pré-amorphisé et relaxé par recuit, ces
deux matériaux étant implantés avec de l’hélium de moyenne énergie. On observe
effectivement à la figure 1.20 que pour une fluence provoquant 0.1 déplacement par atome
(dpa), la chaleur relâchée par le silicium cristallin est 30 % plus faible que celle relâchée
par le silicium amorphe. Dans le cas d’une fluence de 1 dpa, le signal de la chaleur relâchée
par le silicium cristallin ressemble toujours à celui du silicium amorphe, toujours avec une
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Figure 1.21 Flux de chaleur obtenu par DSC à partir de
cristallin les deux implantés par He à 50 keV. [67]












amplitude réduite. Cependant pour la fluence 0.3 dpa, on observe que l’amplitude de la
chaleur relâchée par le silicium cristallin est plus grande que celle du silicium amorphe. Les
auteurs suggèrent que la chaleur relâchée par silicium cristallin dans ce cas est une
superposition linéaire de chaleur relâchée par la relaxation-recristallisation de zones
amorphe dans le silicium cristallin (avec 0.12-0.16 eV/at) et par l’annihilation des défauts
ponctuels (avec 0.56 eV/at) due au fait que les implantations ont été réalisé avec un ion
léger. [67]
Récemment, Poirier et al. [68] ont repris les expériences de DSC sur le silicium
cristallin irradié à basse température par des protons énergétiques de 8 MeV qui passent à
travers l’échantillon et qui génèrent une grande quantité de paires de Frenkel. Les mesures
DSC montrent que la chaleur relâchée pendant le recuit à un taux de 40°C/min est sous
forme d’un fond sur lequel se supperposent deux pics, un à 140°C et l’autre à 240°C (figure
1.22). Ces deux pics ont pu être identifiés comme étant reliées aux bilacunes. Plus
précisément, le premier pic est associé à la migration des bilacunes avec une énergie de 1.2
eV alors que le deuxième correspond à la dissociation de ces défauts avec une énergie
d’activation de 1.5 eV. Toutefois, le fond de la chaleur relâchée sur lequel apparaissent les
pics reste inexplicable en termes de processus liés aux défauts ponctuels. Nous verrons que








Figure 1.22 Flux de chaleur relâchée à différent taux de chauffage par le silicium irradié
par des protons de 8 MeV à température cryogénique. [68]




Les mesures par DSC ont permis aux chercheurs d’aborder de façon différente le
dommage activé thermiquement dans le silicium cristallin. Cependant plusieurs difficultés
sont rencontrées lors de son utilisation. Entre autres, la qualité de la ligne de base est
affectée par l’historique thermique des balayages en température. Mais surtout, compte
tenu du taux de chauffage, de l’ordre de 1°C/s, et de la taille de l’addendum (fours,
quelques grammes), la DSC offre une sensibilité limitée et requiert des échantillons
macroscopiques implantés à des énergies élevées, rendant inaccessibles l’étude
d’échantillons implantés à basse énergie et faible fluence. De plus, la DSC est une
technique ex-situ, ce qui signifie que plusieurs processus sont inaccessibles puisque les
échantillons implantés à température cryogénique doivent y être transportés à la
température de la pièce.
Pour contourner tous ces problèmes, notre groupe a utilisé pour la première fois la
technique de nanocalorimétrie. On peut la voir comme une version dérivée de la DSC qui
regroupe les quatre éléments qu’on retrouve dans un calorimètre habituel, à savoir, le
porte-échantillon, l’échantillon, l’élément de chauffage et le thermomètre, et ce dans un
seul système de multicouche mince, ce qui minimise les pertes par conduction. En plus, le
taux de chauffage très élevé, jusqu’à 106 KIs, rend la technique quasi-adiabatique et
permettra de mesurer des quantités de chaleur de l’ordre du ni. La nanocalorimétrie est
utilisé in situ, ce qui ouvre la porte à des mesures à basse température.
Tous ces avantages vont nous pennettre de suivre l’évolution thermique du
dommage d’implantation à basse énergie en mesurant la chaleur relâchée par les différents
processus thermiques. Les résultats obtenus seront expliqués à la lumières des travaux
théoriques et expérimentaux réalisés principalement par les groupes de Roorda, [67] de
Nordlund, [71] de Donnelly [41] et de Caturla. [14]
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1.5 Conclusion
Ce chapitre a permis d’exposer les différents facteurs qui influencent l’implantation
ionique et a établi le rôle joué par la formation d’agglomérats d’interstitiels dans
l’évolution de la sursaturation des défauts ponctuels. Nous avons aussi présenté les
différents types de défauts extrinsèques crées après implantation des ions et recuit
thermique.
Le recuit thermique des défauts d’implantation conduit à une variété de défauts
secondaires selon la fluence d’implantation. Pour les fluences élevées, nous avons vu que
l’implantation ionique crée en plus des lacunes et d’interstitiels des paires I-V et des poches
amorphes. Ainsi le recuit de ces derniers se fait sur une large plage de température (100-
500°C) et fait intervenir une distribution étendue d’énergie d’activation, à la différence de
recristallisation d’une couche alc planaire. Le recuit de ces poches amorphes dépend
principalement des détails de la cinétique à l’interface de zone de dommage et du cristal, et
non de la concentration de défaut ponctuels. Nous verrons que ces poches amorphes, qui
ont été observées par Donnely [41] et obtenues par simulation par Caturla, [14] sont
importantes pour interpréter nos résultats dans le chapitre trois. Après le recuit de ces
poches amorphes, seul des interstitiels subsistent dans le cristal et forment des amas de
faible taille qui se dissolvent au profit des plus gros, suivant le modèle de maturation
d’Ostwald, pour finalement former des défauts {113} puis des boucles de dislocation
fautées et parfaites. La force motrice de ce processus est liée à la réduction de l’énergie de
formation consécutive à l’augmentation en taille et au changement de structure cristalline.
Au cours de cette évolution, la forte sursaturation en interstitiels dans le cristal provoque la
TED et le BIC.
finalement, nous avons vu certains résultats obtenus grâce à la DSC par Roorda
[67] et Poirer [68]. La forme de la chaleur relâchée, témoin de la multiplicité des énergie
d’activation à la fois dans le c-Si et le a-Si, en correspondance avec les résultats de
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Résumé:
La nanocalorimétrie opère de la même façon que la technique d’analyse thermique
différentielle conventionnelle, mais la petite épaisseur du système constitue une faible
masse thermique qui permet d’observer des processus thermiques produisant une chaleur
de l’ordre du nJ. Les nanocalorimètres sont utilisés pour mesurer la chaleur libérée par le
dommage d’implantation ionique de Si (30 keV) dans le silicium polycristallin (poly-Si).
Ces nanocalorimètres sont fabriqués à partir de membranes de Si3N à faible stress (100
nm) sur lesquels une bande de Pt (25 nm) est déposée, et qui sert d’élément chauffant et de
thermomètre. L’utilisation du Pt nous permet d’effectuer l’étape de métallisation avant la
gravure chimique anisotrope du Si pour libérer la membrane rectangulaire de Si3N. Ainsi
le rendement de fabrication atteint près de 100%. Une couche de silicium amorphe de 140
m-n est déposée sur les nanocalorimètres. Du poly-Si avec une taille de grain d’environ 75
nm est obtenu après recuit à 900°C pour 30 s. La méthode de calcul employée pour obtenir
des courbes de taux de la chaleur relâchée est décrite, y compris les corrections nécessaires
pour tenir compte de la différence entre le calorimètre portant l’échantillon et celui de
référence (ligue de base), et des pertes de chaleur associées à l’augmentation du taux de
chauffage du calorimètre portant l’échantillon. Des exemples de dégagement de la chaleur
après des implantations de Si de 30 keV seront présentés, montrant que la chaleur totale
dégagée est caractérisée par une saturation pour des fluences plus grandes que 1 Si7nm2.
La similitude observée dans la forme de signal entre les fluences faibles et élevées suggère
que chaque ion produise une zone de dommages élevés semblable aux dommages produits
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par implantation à fluence élevée. Cette conclusion est compatible avec le recuit des zones
de dommages proposées par des études de la Dynamique Moléculaire (MD). On montre
également que le signal mesuré nest pas affecté sensiblement par la non-uniformité de la
température.
Abstract:
Nanocalorimetry operates on similar principles as conventional Differential
Thermal Analysis, but the thinness of the system provides a mass addend small enough to
observe thermal processes in thin films or at surface, involving energies on the order of the
nJ. The fabrication procedure of nanocalorimeters used to measure the heat released by
damage afier low-energy (30 keV) ion implantation in polycrystalline silicon (poly-Si) is
described. Nanocalorimeters are fabricated from low-stress Si3N membranes (100 nm) on
which a Pt strip (25 nm) is deposited, which serves both as a heater and thermometer.
Using Pt allows us to carry out the metallization step prior to Si anisotropic chemical
etching releasing the rectangular Si3N membrane, so the success yield nearly reaches
100%. A 140 nm Si layer is deposited on the nanocalorimeters. Large-grain (—75 nm) poly
Si is obtained by annealing at 900°C for 30 s. The calculation method used to obtain heat
rate curves is described, including the corrections necessary to take into account the
dissimilarity between sample and reference calorimeters (baseline), and the increased
heating rate and associated losses. Examples of heat release affer 30 keV Si implantations
are presented, showing that the total amount of heat release is characterized by a saturation
above a fluence of 1 Si7nm2. The similarity observed in the signal shape between low and
high fluence measurements also suggeststhat each impacting ion produces a high damage
zone similar to the damage generated by high fluence irradiation. This conclusion is
compatible with the annealing of damage zones proposed by Molecular Dynamic studies. It
is also shown that the measured signal is not affected significantly by temperature non
uniformity.




Ion implantation produces considerable lattice damage due to the energetic
collisions of ions with lattice atoms. In monocrystalline silicon, defect complexes stable at
room temperature (RT) dissociate upon annealing, releasing interstitials and vacancies.
Most of them will eventually recombine quickly until only interstitials remain in the
sample, their amount being roughly equal to the number of implanted ions. These excess
interstitials drive several phenomena such as the transient enhanced diffusion (TED) [1]
namely through {3 11 } rod-like defect coarsening. [2,3] Since the TED enhancement and
duration depend on the thermal stability of defects storing the interstitials, it is fundamental
to characterize their thermal evolution. While there are detailed experimental and
theoretical studies on extended defects [4], the cluster phase evolution of defect below
680°C still requires experimental data to compare to proposed models. Spectrometric
methods [5,6] will only be able to probe certain types of electrically active defects, while
ion implantation generates complex defect stntctures that may not be observable by such
techniques.
A different approach to the problem is to use calorimetric methods to look at
damage annealing from the thermal point view, i.e. to measure the amount of heat required
or given off by such process. These techniques provide information on energy activation
and heat exchange during ail thermal processes occurring in a sample. In the last decade,
researchers have used conventional differential scanning calorimeter (DSC) to investigate
high-energy proton irradiated in silicon [7] and self-implanted amorphous silicon (a-Si)
relaxation. [8,9] However this technique is not sensitive enough to look at the annealing of
low-energy (<100 keV) implanted defects since the power required to heat the calorimetric
cell itself is orders of magnitude larger than the power released by the defects. The signal
would thus be lost in the addenda.
The advances in micro-electromechanical systems fabrication techniques, using
silicon nitride membranes makes possible the fabrication of calorimetric devices with low
thermal mass [10] that combine the four components found in calorimetry in a single
multilayer thin film system, namely: the sample, a sample holder, a thermometer and a
heater. This technique allowed us to measure in-situ the heat released by damage annealing
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following low-energy (30 keV) ion implantation in polycrystaïline silicon (poly-Si). In
this paper, we report our nanocalorimeter fabrication procedure, and a summary of the
calculation steps and corrections required by the data analysis. The issue of temperature
non-uniformity across the deposited sample is also addressed.
2. Nanocalorimeter device fabrication
The processing steps to prepare the nanocalorimeters are represented schematically
in figure 2.1. We start with a (100) oriented silicon wafer, polished on both sides. A thin
(100 nm), high density, 10w-stress silicon nitride layer (200 Mpa tensile stress; refractive
index 2.2) is deposited on both sides of the wafer by means of Si-rich low-pressure
chemical vapor deposition (LPCVD, figure 2.1 a).
One side ofthe wafer is pattemed using two different positive photoresist. The first
one (Microchem LOR-5A) is spin coated at 2800 rpm during 35 s and soft-baked at 140°C
for 3 min. The second one (01m Microelectronic Materials HPR-504) is spin coated at
3000 rpm, followed by a soft-bake at 13 0°C for 60 s. Using LOR-5A in combination with a
conventional positive resists such as HPR-504 allows us to control the amount and rate of
undercut, [11] maldng the lift-off operation easier afler metal deposition. Afier an
exposition of the wafer to UV light for 25 s (140 mJ/cm2) using the metallization mask
(Figure 2.2a), we develop the second photoresist for 35 s and then the first one for 45 s in
the same developer (figure 2.lb).
In the next step, a 3 nm titanium adhesion layer is deposited by evaporation,
followed by the deposition of 25 nm ofplatinum by Ai sputtering (Fig 2.lc). The choice of
platinum is based on the favorable qualities of this metal. It does not oxidize; its resistance
vs. temperature is fairly linear over a broad temperature range (100-1200 K); it is a non
ferromagnetic metal and; it is strong enough chemicalÏy to withstand exposition to
tetramethylammonium hydroxide (TMAE) for a few hours.
Once the metal deposition step is finished, we perform a lift-off by soaking the
wafers in acetone for 10 min. followed by 1 min. in the remover of the first photoresist.
During the lift-off, the wafer must be vertically tilted and a dropper is used to spray gently
the wafer. The solvent should not be stined too much in order to avoid that metal pieces
stick back on the wafer, letting parts of the wafer unexposed to acetone during the process.
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Afler the lift-off, the wafers are thoroughly cleaned with acetone to remove any remaining
pieces of metal. This operation lasts the metallization step for the front side (Figure 2.ld).
The backside is then pattemed using only one photoresist (HPR-504) spin coated at 3000
rpm for 35 s and sofi-baked at 130°C for 60 s. The etching mask (Figure 2.2b) is then
aligned using alignment marks that were patterned on the front side. For this purpose, we
use an TE. camera on the backside, shining ordinary light from the metallization side (Figure
2.2a). The backside is then exposed to UV-light (140 mJ/cm2) for 25 s. After a 35 s
development, the photoresists is hard-baked at 130°C for 3 min to increase adhesion and to
make it harder for subsequent steps. The exposed silicon nitride is then removed by
Reactive Ion Etching using a plasma of SF6 (13 sccm) and He (7 sccm). The etching rate is
100 nmlmin. with a uniformity of 5% and selectivity of 0.8 to photoresist and 0.33 to
silicon (Figure 2.le).
The last step consists in etching anisotropically the silicon in areas where the Si3N
masking layer is removed using a TMAH solution (25% w/w) at 90°C, providing an
etching rate of around 50 im!h (Figure 2.lf). About 6-8 hours are required to remove
completely the silicon. The silicon nitride membrane becomes a 7 mm X 2 mm window at
the center of 12.5 mm x 6 mm rectangular silicon frame. With these dimensions, we are
able to fit eight devices per square inch. This fabrication procedure allows us to reach a
success yield ofnearly 100% compared to a method where the metallization is carried out
at the end, on free membranes, with, in our case, a yield around 50%. It presents one
drawback related to the metal choice that is lirnited to platinum. This heavy metal may for
instance dominate the signal when performing transmission electron microscopy (TEM)
directly on the nanocalorimeters.
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Figure 2.1 Cross-section of the nanocalorimeter device at different steps of fabrication.
At this point, we get virgin nanocalorimeters such as those that have been
developed by L. H. Allen’s group to investigate the melting point depression in
nanostructures [10,12,13], and the glass transition in thin polymer films. [14] We now
apply it to the damage annealing in implanted poly-Si and the relaxation of self-implanted
a-Si [15,16].
3. Sample deposition and principle of operation
For our implantation experiments, a 140 nm a-Si layer is deposited by sputtering in
an As environment, on the opposite side of the membrane using a shadow mask (Figure
2. 1g). Its width is effectively 650 tm, that is, it exceeds the heater strip width by 75 tm
from each side. The question ofthe excess width ofthe Si layer with respect to the width of
the Pt heater and corresponding temperature uniformity is addressed in section 6. Its length
extends past each contact point (Figure 2.2a). The membrane is thin enough to ensure a
good thermal conduction between the sample and the heater, while it isolates them
electrically. For damage annealing investigations in implanted poly-Si, the
nanocalorimeters were annealed at 900°C during 100 s in a N2 atmosphere to form a poly




figure 2.2 ta) Metallization mask. Metallic strip width is 0.5 mm. (b) Etching mask. White
parts are the exposed surfaces. The small square in upper right corner is a marker for
aÏignment using the infrared camera.
Each nanocalorimetry experiment is preceded by the Pt resistance calibration. The
nanocalorimeters are placed in a furnace under N2 atmosphere at 450 oc and the
temperature is slowly decreased down to RT while recording the Pt resistance R(I). The
data are well modelled by the following expression:
R(T)=RQ(1+fiRT+yRT2)+Rl (1)
where T is the temperature expressed in °c, R0 + R1 is the resistance at 0°C, and i8R and
YR are the linear and quadratic coefficients of the resistance temperature dependence of Pt,
respectively 3.9083x1OE3 K’ and —5.8019x107 K2. Ref. [17] indicate that such a quadratic
dependence is valid up to 1000 °C, so R(I) could be extrapolated to carry out
measurements at higher temperatures. Here we only present the resuits in the temperature
range of the calibration without extrapolation. The resistance is typically 70 Q and varies
by a maximum of 2 Q for a batch of nanocalorimeters fabricated on the same wafer.
Different batches, deposited at different times, may vary by 10-20 Q.
The heat release measurements are then performed in differential mode. Two almost
identical nanocalorimeters, both with a poly-Si layer deposited on their membrane and
selected on the basis of to their R(I) calibration, are placed side by side in the implantation
chamber, one of them being implanted in order to induce damage while the other serves as
a reference and remains unimplanted (Figure 2.3). A calorimetry measurement is initiated
4 12.5 mm *
(a) (b)
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by supplying a 25 mA, 25 ms current pulse to the Pt heater, thus raising the temperature
of the system by Joule heating. The current I and voltage V are monitored in real time
during the pulse (using IoTech 482 analog-digital converters) so the heat supplied to the
system is directly obtained (P V]). The temperature of the system is determined by
computing the resistance of the Pt heater (R=V/]), and then using the calibration of the
resistance as a function ofthe temperature established beforehand.
(a) (b)
Figure 2.3 Calorimeter view from: ta) the front side and (b) backside. The 140 nm ofpoly
Si is deposited on Si3N from the backside in line with the Pt strip. The implantation is
carried from the backside on one nanocalorimeter, the other serving as a reference.
4. Data analysis
Nanocalorimetry measurements are presented in terms of heat rate, that is, the
amount of heat per unit degree generated by damage annealing. In order to determine the
heat rate, we use the method developed by Efremov et al. to calculate the heat capacity of a
deposited layer. [18] Here, however, both the implanted and reference nanocalorimeters
have poly-Si deposited on then, so heat capacity does not contribute to the net signal; onÏy
damage annealing does. This section summarises the calculation steps in order to explain
each correction.
Starting with two nominally identical nanocalorimeters, the amount of heat per unit
degrees transferred to a process occurring on the implanted (imp) nanocalorimeter
compared to the reference (ref) is given by
30 keV Si






where y is the heating rate (-4x1 O Kls). The effects of damage annealing, by releasing
heat to the implanted nanocalorimeter, is to increase slightly its heating rate. A released
heat thus corresponds to a negative q value. The resuits presented here show rates of heat
released, thus
— q.
By directly measuring differential voltage AV
= mp — v (using an Agilent 3458A
analog-digital converter), sensitivity can be drastically improved. [19] Equation (2) can be
rewritten
q _(VJ)11,7p i_f’i_-4i (3)
L np) ‘mp
ref
In equation (3), the noisy component, V is isolated. This noise can 5e
significantly reduced using A V and information on the circuit providing the current pulse.
[18]
The end resuits also include a number of corrections. First, in Eq.(3) the reference
and sample calorimeters are supposed identical. A slight difference aiways exists, and pre
implantation measurements are carried out to estimate this baseline:
q0 = (Vi/v) — (VI/v) (4)
where O refers to baseline measurements. (This equation can also be rewritten in the same
form as Eq. (3)). Subtracting q0 ftom q obtained after an ion implantation experiment
gives
q1 = qQ1) — q0 (t1) (5)
where t. is a discrete measurement time.
It is worth noting that as long as the reference is not altered, this correction actually
cancels out from Eq. (2) the tenn related to the reference. The role ofthe reference is thus
essentially to match the sample calorimeter in order to provide a AV as small as possible so
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it can be amplified. Its heating rate, Vref is also important in Eq. (3), but does flot change
during a series of measurements and can 5e averaged from arbitrarily large number of
scans to improve its precision.
Then, Eq. (5) is calculated at same time intervals t. rather than at same temperature T. This
is required if one wants to use AV in the process. As heat released by damage slightly
accelerates implanted nanocalorimeter heating, this introduces an error in the caïculation
since 7 (t1) I (t1). While q0 is known only for temperatures 7 (t1) it can be
evaluated at temperatures I,,, (t1) by carrying out the following calculation:






The heat rate then becomes
q2(rnp) =qi (Imp)—qo(1np) (7)
Finally, the slight change in sample calorimeter heating rate will also change the
amount of thermal losses that it undergoes during a scan compared to the baseline. The
losses are essentially radiative, and increase as T4. While these losses are small because of
the high heating rate, they stili need to 5e considered at high temperatures. Using a
procedure described in Ref. [18], the power of heat losses FHL(T) can 5e estimated using
baseline measurements at different heating rates, and the associated correction becomes
qHL PHL(’i,,,P) ————--- (8)
ùnp ‘‘1mp
The heat flow with all the three corrections is
q3 (T) = q2
— HL (Timp) (9)
The validity of this calculation method has been thoroughly tested for several
artificially generated signal shapes, confirming that it precisely gives back the actual
amount ofheat released [20].
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5. Implantation experiments
Low-energy 30 keV Si implants were performed by extracting negatively charged
ions from a sputtering source biased at the desired voltage, without net acceleration inside a
Tandetron accelerator. The implantations were carried out at RT, at fluences ranging from
0.001 to 8 According to SRIM 2003 simulations [21], the projected range is 73
nm. No ions could reach the Si3N membrane or the Pt heating strip and are ail stopped
within the poiy-Si layer. This is conflrmed by the fact that the calibration R(I) is flot altered
by the implantations, as it would be the case if the Pt strip is implanted.
Each implantation was followed by 10 nanocalorimetry scans. During each scan, the
nanocalorimeters heat up above 700°C, which should be sufficient to anneal any remaining
defects. No measurable amount of heat was released afier the first scan (Figure 2.4), the
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Figure 2.4 Rate of heat release during a series of 10 scans following a 30 keV Si-
implantation at a fluence 8 ions/nm2.
6. Heat release and temperature uniformity
Figure 2.5 (a) shows the heat release rate as a function of temperature affer Si
implantations at different fluences nornialized by the poly-Si width. The heat release shows
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a broad, featureÏess temperature dependence. No peaks are observed in the heat rate curves
that can be related to isolated kinetic processes. Ibis shape can rather be associated to a
continuous spectrum of activation energies. The released heat increases monotonically with
fluences but flot linearly. In Figure 2.6, where the total heat release is computed by
integrating the area under each curve between 100°C and 400°C, it is seen that the signal
starts to saturate around a fluence of 1 Si7nm2, suggesting that if further transformations
occur in the materials, it is flot at the expense of more stored energy.
One important aspect revealed by these measurements is that the shape ofthe signal
is similar from low to high fluences. The signal similarity suggests that the annealing
kinetics of damage produced by sparse collision cascades resuits in a heat release that is not
different from that of highly damaged Si. The signal similarity of damage annealing in
poly-Si can thus be described as a process intemal to the damage zone induced by each ion,
as discussed in details in Ref. 15. This explanation complies with Molecular Dynamics
simulations [22, 23] and other experirnents [24] that show how the annealing of damage
zones primarily depends on the details of the damage-crystal interface, rather than on the
defect concentration.
Finally, another issue that lias to be addressed is the influence of the temperature
uniformity on the signal. A good indication of the temperature uniformity on the
nanocalorimeter membrane itself (without poly-Si) is actually provided by the width of a
melting peak. (Fig 2.5b) shows the melting peak obtained for a 20 nm Sn layer.
Considering that the peak may be slightly broadened by melting point depression effects,
[12] its width thus gives an zipper limit of about 5°C at 240°C on the temperature non
uniformity. [25] In these experirnents, though, the poly-Si layer was somewhat wider than
the heating strip. In order to calculate this influence, we carried out one-dimensional (1D)
finite differences simulations of our system, considering the cross-section of the heating
strip and the membrane. 1D simulations are acceptable in this case as the length of the
heating strip is 14 times longer than its width. [26] Considering that the heat conductivity
of poly-Si is an order of magnitude lower than for monocrystalline Si, [27] these
simulations indicate that the temperature uniformity is always better than 10%, that is, 6°C
at 100°C, and 28°C at 300°C. Stiil, in order to verify experimentally how temperature
uniformity did affect our signal, we carried out measurements using an implantation sut of










uniformity within this region should be better than 3°C at 300°C. As material located
outside the region exposed through the sut remains unimplanted, it will flot contribute any
net signal afler baseline subtraction. The resulting curve is plotted in figure 2.5 ta) (dashed
une). It is seen that the signal is slightly higher at the end ofthe initial rise. This is expected
as the central region of the heating strip lias a slightly higher temperature than the sides,
[25] releasing heat earlier in the scan. Our temperature measurement, which is the average
over the heating strip, thus underestimates the temperature of the region implanted with a
sut. The ideal signal (with a perfectly uniform temperature) should be doser to the one
obtained afier implantations without siits, as the temperature of the implanted region is, on










figure 2.5 (a) Rate of heat release by poly-Si implanted at indicated fluences without slit
(solid lines) and, for the highest fluence, through a 200 m slit aligned to the center of the
heating strip(dashed une). (b) Melting peak of a 20 nm Sn layer.
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Figure 2.6 Total heat release between 100 and 400°C by implanted poly-Si as a function of
fluence.
But most importantly, the curve obtained with siits does flot differ significantly
from the data obtained without implantation sut, neither reveals it any new feature that
could have been washed out by temperature non-uniformity. We can thus consider that the
measurements carried out without siits reflect the actual shape and intensity ofthe signal.
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7. Conclusion
In conclusion, we presented a reliable method for nanocalorimetry device
fabrication, in which Si3N windows opening is carried out afier metallization. We also
demonstrated our ability to use nanocalorimetry to investigate the kinetics of damage
annealing following low-energy ion implantation. This requires the application of a
calculation method that takes into accounts slight dissimilarities between sample and
reference nanocalorimeters, sample nanocalorimeter increased heating rate due to damage
heat release, and associated increased heat losses. It is also shown that the influence of the
temperature non-uniformity on the signal is relatively limited. The released heat
measurements reveal that the shape of the heat rate signal is similar over a broad fluence
range, strongly suggesting that the armealing process can be described as a process internai
to the damage zone of each ion.
Acknowledgments
The authors are gratehil to L. H. Allen, M. Zhang and M. Yu. Eftemov (UIUC),
and to S. Roorda and M. Chicoine (Université de Montréal) for ftuitful discussions. Thanks
also go to L. Godbout, R. Gosselin for their excellent technical assistance with the
accelerator operation, Y. Q. Wang for TEM, and M. Skvarla and P. Infante of the Corneli
Nanofabrication facility, as well as M.-H. Bernier and S. Bah ofthe École Polytechnique
de Montréal for their assistance with nanocalorimeters fabrication. This work benefited
from the financial support of NanoQuébec, the Fonds Québécois de Recherche sur la





[1] R. J. Schreutelkamp, J. S. Custer, J. R. Liefting, W. X. Lu, F. W. Saris, Mater. Sci. Rep.
6, 275 (1991).
[2] S.Libertino, S. Coffa, J. L. Benton, Phys.Rev.B, 63, 195206 (2001).
[3] J. Kim, F. Kirchhoff, J. W. Wilkins, F. S. Khan, Phys.Rev.Lett, 84(3), 503 (2000).
[4] B. Colombeau, N. E. B. Cowem, F. Cristiano, P. Calvo, N. Cherkashin, Y. Lamrani, A.
Claverie, Appi. Phys. Lett. $3, 1953 (2003).
[5] N. E. B. Cowem, G. Mannino, P. A. Stolk, F. Rooseboom, H. G. A. Huizing, J. G. M.
van Berkum, F. Cristiano, A. Claverie, M. Jaraiz, Phys. Rev. Lett. 82, 4460 (1999).
[6] S. Ubertino, J. L. Benton, D. C. Jacobson, D. J. Eaglesham, J. M. Poate, S. Coffa, P.
Kringhøj, P. G. Fuochi, M. Lavalie, Appi. Phys. Lett. 71, 389 (1997).
[7] R. Poirier, S. Roorda, F. Schiettekatte, M. Lalancette, J. Zikovsky, Physica B 308—310,
462 (2001).
[8] S. Roorda, W. C. Sinke, J. M. Poate, D. C. Jacobson, S. Dierker, B. S. Dennis, D. J.
Faglesham, F. Spaepen, P. fuoss, Phys. Rev. B 44, 3702 (1991).
[9] S. Roorda, S. Doom, W. C. Sinke, P. M. L. O. Scholte, E. van Loenen, Phys. Rev. LeU.
62, 1880 (1989).
[10] 5. L. Lai, J. Y. Guo, V. Petrova, G. Ramanath, L. H. Allen, Phys. Rev. Lett. 77, 99
(1996).
[11] Microchem Corp. Lift-Off resist data sheet, Copyright 2002
http ://www.microchem.comlproducts/pdf/lor data sheet.pdf
[12] M. Zhang, M. Yu. Efremov, F. Schiettekatte, E. A. Oison, A. T. Kwan, S. L. Lai, T.
Wisieder, J. E. Greene, L. H. Ailen, Phys. Rev. B 62, 10542 (2000).
[13] M. Yu. Efremov, F. Schiettekatte, M. Zhang, E. A. Oison, A. T. Kwan, R. S. Berry, L.
H. Allen, Phys. Rev. Lett. 85, 3560 (2000).
[14] M. Yu. Efremov, E. A. Oison, M. Zhang, Z. Zhang, L. H. Alien, Phys. Rev. Lett. 91,
085703 (2003).
[15] R. Kannouch, 1.-F. Mercure, Y. Anahory, f. Schiettekatte, Appi. Phys. Lett. $6,
031912 (2005).
[16] J.-F. Mercure, R. Karmouch, Y. Anahory, S. Roorda, F. Schiettekatte. Physica. B.
340—342, 622 (2003).
[17] National Instruments Corporation, Application Note 046, April 2003.
59
[18] M. Yu. Efremov, E. A. Oison, M. Zhang, S. L. Lai, F. Schiettekatte, Z. S. Zhang, L. H.
Allen, Thermochimica Acta 412, 13 (2004).
[19] M. Yu. Efremov, E. A. Oison, M. Zhang, F. Schiettekatte, Zishu Zhang, L. H. Allen,
Rev. Sci. Instrum. 75, 179 (2004).
[20] J. f. Mercure, Relaxation du silicium amorphe étudiée par nanocalorimetry, M. Sc.
thesis, Université de Montréal. 2005
[21] J.F. Ziegler, J.P. Biersack, U. Littmark. The Stopping and Range of Ions in Solids.
Pergamon Press, 1985.
[22] M.-J. Caturia, T. Diaz de la Rubia, L. A. Marques, G. H. Gilmer, Phys. Rev. B 54,
16683 (1996).
[23] K. Nordiund, M. Ghaiy, R. S. Averback, M. Caturla, T. Diaz de la Rubia, J. Tarus
Phys. Rev. B 57, 7556 (1998).
[24] S. E. Donnelly, R. C. Birtcher, V. M. Vishnyakov, G. Carter, Appi. Phys. Lett. 82,
1860 (2003).
[25] R. Taillefer, P.Desjardins, F. Schiettekatte, A finite Element Model cf Ultra-Sensitive
Thin Film Calorimeters for the Study cf Size-Dependent Thermodynamical Properties
ofMaterials at the Nanoscale. Proceedings cf the First Northeast Workshop on Circuits
and Systems (2003).
[26] Jacquot, W.L. Liu, G. Chen, J.- P. Fieurial, A. Dauscher, B. Lenoir, Proceeding cf the
2lth International Conference on Thermoelectrics, in press.
[27] S. Uma, A. D. McConnell, M. Asheghi, K. Kurabayashi, K. E. Goodson, International
Journal ofThermophysics 22, 605 (2001).
o
Chapitre 3
Concentration and ion-energy-independent annealing
kinetics during ion-implanted-defect annealing
Auteurs: R. Karmouch, J.-F. Mercure, Y. Anahory, F. Schiettekatte
Article publié dans:
Appi. Phys. Lett. 26 031912 (2005).
61
Concentration and ïon-energy-independent annealing
kinetics during ion-implanted-defect annealing
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Montréat, C’.?. 6122 sttcc. centre-ville, Montréal, Québec, C’a,tada H3C 3J7
Résumé:
La nanocalorimétrie indique que la cinétique de recuit des dommages
d’implantation dans le silicium polycristallin est indépendante de la fluence d’ions et de
l’énergie d’implantation. L’implantation ionique de silicium de 30 keV et 15 keV, ainsi
que de carbone de 15 keV a été effectué à des fluences s’étendant de 6x1011 à 1x1015
at/cm2, suivie de balayages en température entre 30 et 450°C. Le taux de la chaleur
possède la même forme pour toutes les fluences, sans pic observable. On observe plutôt un
signal qui croit continûment avec la température. Ceci suggère que le dégagement de la
chaleur est dominé par le recuit des zones fortement endommagées produites par chaque
cascade d’implantation. Un tel recuit dépend principalement des détails de la cinétique




Nanocalorimetry revealed that the annealing kinetics of ion-implanted defects in
polycrystalline Si is independent of ion fluence and implantation energy. Ion implantation
of 30 keV Si, 15 keV Si, and 15 keV C was performed at fluences ranging from 6x10” to
1x1015 at!cm2, followed by temperature scans between 30 and 450°C. The rate of heat
release lias the sanie shape for ail fluences, featuring no peaks but rather a smooth,
continuously increasing signal. Ibis suggests that the heat release is dominated by the
annealing of highly disordered zones generated by each implantation cascade. Such
annealing depends primarily on the details of the damage zone-crystal interface kinetics,
and flot on the point defect concentration.
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The evolution of defects in ion implanted crystalline Si upon thermal annealing
continues to be the target of many investigations motivated by the scientific and
technological relevance of this subject [1]. Ion implantation produces considerable lattice
damage due to the energetic collisions of ions with lattice atoms. In monocrystalline silicon
(c-Si), this results in an excess number of self-interstitials (f) that is responsible for
phenomena such as Transient Enhanced Diffusion (TED), namely through {3 11 } rod-like
defect coarsening. [2] However, the structural evolution of point defects between room
temperature (RI) and the onset of {3 11 } defect formation around 680°C is flot fully
understood. Experiments established that the kinetics of this evolution involves the
agglomeration of point defect into clusters, [3] but these defect structures remaining too
small to 5e observed by microscopy, and too complex to be solved by spectroscopic
methods. The latter can only identify and monitor the evolution of certain types of simple,
electrically active defects, while ion implantation generates complex defect structures [4]
that may not be observable by such techniques.
Another experimental approach to the problem is to look at the defect evolution
from the thermal point of view. While calorimetry provide first-hand information about
activation energies and heat exchanges during ail thermal processes occurring in a sample,
it has been the focus of only a few investigations. Differential Scanning Calorimetry (DSC)
was performed on high-energy self-implanted Si [5] and high-energy H irradiated Si [6]. In
this Letter, we present nanocalorimetry experiments made on polycrystalline silicon (joly
Si) ion-implanted at low energy. It is shown that the rate of heat release has a very similar
shape from very low to high fluences, which means that the annealing kinetics are
independent of damage concentration.
Nanocalorimetry works on similar principles as DSC, but the scanning rate,
reaching 106 KJs, and the resulting low thermal losses, make the technique orders of
magnitude more sensitive to near-surface thermal processes. It has been able to
considerably improve our understanding of a variety of systems, from the melting point
depression in nanostructures [7] to the glass transition in thin polymer films [7]. The
method is now applied in situ to defect dynamics in ion-implanted poly-Si.
C A complete description of nanocalorirnetry operation principles and the calculation
method used to extract the heat capacity and latent heat of a deposited layer can be found in
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Ref. 9 and 10. Here, a 140 nn amorphous Si layer was deposited by Ar plasma sputtering
on the 90 nm thick SiNX low-stress membrane of both sample and reference
nanocalorimeters, in une with their Pt heating strips but on the opposite side of the
membrane. Prior to the implantations, the nanocalorimeters were annealed at 900°C for 100
s in a N2 atmosphere to form a poly-Si layer. Transmission Electronic Microscopy (TEM)
showed that the anneal produces crystallites of75 nm.
A sample and reference nanocalorimeters were then placed side by side in the
implantation chamber with the sample poiy-Si strip facing the beam, while the reference
remained unimpianted. As material is deposited on both nanocalorimeters, heat capacity
does flot contribute to the signal, assuming they are identical. Actually, any difference in
heat capacity between the nanocalorimeters is subtracted using a baseline measurement.
The net result of the calculation [10] is thus the rate at which heat is released by damage
annealing, in J/K.
linplantations of 30 keV 5i (FOR = 73 nm, 608 dpi), 15 keV Si (FOR = 40 nm,
339 dpi) and l5keV C (FOR = 83 nm, 249 dpi) were performed, ail at RT. The end-of
range (FOR) and displacements/ion (dpi) values are calculated from SRIM 2003
simulations [11]. Fluences expressed in displacements per atom (dpa) are calculated
according to the number of atoms within the FOR.
Afler each implantation, 10 nanocalorimetry scans were carried out by supplying a
-20 mA, 25 ms current pulse through the nanocalorimeters Pt heating strip, which
resistiveiy heated up at an average rate of 40 000 KIs. No measurable amount of heat was
released after the first scan. A new set of nanocalorimeters was used for each series of


















Figure 3.1 ta) Rate of heat released by poly-Si implanted with 30 keV Si at indicated
fluences. (b) Signais normalised by a factor proportional to the total heat released between
100 and 400°C. Inset: melting peak of a 20 nm Sn layer, plotted on the same temperature
scale as the data.
Figure 3.1(a) presents the heat rate curves obtained afier implantations of 30 keV Si
at fluences ranging from 6x10” to 8x10’4 Si7cm2. It is seen that the heat increases more or
Ïess continuously with temperature. No feature that can be linked to simple first or second
order processes such as point defect detrapping and recombination is revealed. This profile
can rather 5e associated with processes characterized by a continuous distribution of
activation energies. (As a comparison, the inset of figure 3.1(b) presents on the same
temperature scale the signal obtained from the melting of 20 nm of Sn. Clearly,
nanocalorimetry is capable of resolving fast features.) It is also seen that the total heat
release increases with fluence, but not linearly. This is discussed beÏow.
o
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The crucial aspect revealed by these data is that the profile ofthe signal is similar at
ail fluences. In figure 3.1(b), the data are plotted with a normalization factor proportionai to
their integrated heat. It is seen that the signais superimpose surprisingly well, considering
that the fluence range extends over more than three orders of magnitude. Comparable
correspondence prevail for 15 keV C and Si. At a fluence of 6x10” cm2, ion impacts are
13 nm apart on average. According to SRTM [11], the average radius of the dispiacements
distribution is 9.5 nm for 30 keV Si. (This is not the radial range provided by SRIM, but the
dispiacements distribution considering individual cascades.) With 0.001 dpa, we are thus at
the edge of a situation where cascades can be considered as isolated. Since the released
heat has the same profile over the fluence range studied, it strongly suggests that the same
kind of kinetics is going on in ail cases. Therefore, for these low implantation energies,
each individual cascade produces a kind of damage that is not different (or at least, that wilI
not release heat differently) than the damage obtained afler relatively high fluence
implantation.
Such a continuous rate of heat release could be the result of the numerous point
defect interactions forming different clusters and giving off heat ail along the process. This
hypothesis could be compared against simulations [12]. However, one can expect some
change in the defect structures and associated kinetics when reaching high damage levels.
Another possible explanation is that each cascade already produces heavily damaged zones
that are complex enough so that their evolution translates into one that is flot significantly
different than what happens when cascades tnily overlap each other, for instance after a
fluence of 8x10’4 Si7cm2. Caturla et al. simulated by moiecular dynamics the generation
and evolution of damage induced by different ions implanted at low energy in Si. [4] They
found that ion impacts resuit in so-called amorphous pockets, the size of which depends on
the ion mass and energy. Their amiealing is characterized by short (<10 ps) partial
recrystallization steps. These steps are initiated by nucleation at the crystal interface and do
not involve point defects. Moreover, Donnelly et al. [13] showed by TEM that the number
of amorphous zones generated by 200 keV Xe implants at RT decreases monotonically
with temperature. Zones with similar initial size do not even dissolve at the same
temperature or rate. Recently, simulations by Nordiund et al., including 10 keV Si recoils
in Si, also show the formation of stable clusters containing more than 2/3 of the generated
point defects. [14] Although these simulations were carried out at an equilibrium
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temperature of OK, it is clear that the annealing ofa collection ofhighly disordered pockets
is a good candidate to explain the continuous rate of heat release observed by
nanocalorimetry. Smaller, shorter lifetime pockets are dynamically annealed at RT, causing
the signal to start at zero, while larger ones are progressively annealed as the temperature
rises. In this picture, cascade overlapping would not change significantly the annealing
kinetics as it primarily depends on the details of the damage zone-crystal interface. [4]
Such interpretation also applies to DSC resuits obtained on c-Si irradiated with 8
MeV protons, [6] which show a heat release profile that features both peaks, and a broad
background similar to what is observed here. The total heat released per dpa is comparable
in both cases. Such irradiation does generate simple isolated Frenkel pairs through glancing
angle collisions, but it also produces a significant number of primary recoils with energies
of several keV. While the peaks in the DSC signal are associated with simple point defects
recombination processes, in view of the present results, the broad background may 5e
attributed to the annealing of damage zones generated by these energetic recoils that are, in
that case, truly isolated one of each other.
Whether the presence of grain boundaries in the studied material influences the heat
release remains an open question for the moment. If the heat release is mainly due to
damage zone annealing, we expect no change when conducting the experiments in c-Si,
considering the fairly large grain size in the material used here. In contrast, the heat release
may be significantly affected by the presence of grain boundaries if the process depends on
the details of single I-V interactions. I and V themselves should contribute to a relatively
small amount ofheat upon annealing.
The amount of heat released between 150 and 400°C is presented in figure 3.2 for
the different implanted ions and energies. These values are normalized to the number of








Figure 3.2 Heat released between 150 and 400°C bypoly-Si implanted with 30 keV Si t.),
15 keV Si (O) and 15 keV C (A) as a function of fluence. The heat release is normalized to
the number of atoms in the implanted region. Dashed curve: see text. The inset shows the
same data flot normahzed, and on a linear fluence scale.
The dashed curve, fitted through low fluence data points, represents an increase
proportional to ço°57°°3 where Ç9 is the fluence expressed in dpa. It shows that in ail cases,
the heat release increases sub-linearly over the whole fluence range, saturating around a
fluence of lx i’ cm2, as seen from the inset. It is also clear from the figure that the results
for the 30 keV and 15 keV Si implantations overlap. For a same fluence, the number of
dpa is the same in both cases. It underlines that the annealing process is independent of
implantation energy, at least in this energy range, and is flot influenced by the surface. 15
keV C has nearly the same projected range as 30 keV Si, but produces 40% of the
dispiacements. Figure 4.2 shows that at low fluences, C implantation generates the same
amount ofheat per atom as Si at the same dpa. At higher fluences though, the data departs
from the results obtained for Si implantation to reach 70% of the signal. This stresses the
non-linearity of the process: dispiacements induced by C implantation are distributed more
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recombination during the implant. Thus, the anneai will involve a srnaller number of
defects, releasing iess heat. The fact that heavier ions generate a larger number of defects
than predicted by binary collision simulations is outlined in Ref. 4, but here, the effect is
seen oniy at high fluence, which indicates that cascade overlapping cornes also into play for
dynamic annealing. Meanwhile, the nanocaiorimetry signaIs are at ieast qualitativeiy the
same for C and Si implantation, so the underlying processes must be similar, and invoive a
wide spectrum ofsteps and activation energies.
In conclusion, we shown that the kinetics of the heat release during ion irnpianted
poly-Si aiineaiing is independent of fluence and energy. Low energy, nearly-isolated
cascades readily produce a damage that releases heat the same way as heavy damage does.
This strongiy suggests that most of the rate of heat released during the annealing process
can be described as a process internai to damage zones. As their annealing kinetics
primariiy depends on the details of the damage zone-crystal interface, the rate of heat
release is independent ofhow distant cascades are form each other.
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Résumé:
Les mesures par nanocalorimétrie du recuit du dommage d’implantation dans le
silicium polycristallin sont présentées. Le silicium a été implanté à 30 keV. Des balayages
de la température ont été réalisés entre la température ambiante et 350°C à des taux de
chauffage variant entre 48 et 144 kKls pour une fluence de 1x1013 Si/cm2, et à des flux
ioniques de 11 et 44 nAIcm2 pour une fluence de 2x1013 Si/cm2. Le dégagement de la
chaleur ne montre aucun pic, mais plutôt une augmentation étendue en température, ce qui
est caractéristique d’une série de processus continûment distribués en termes d’énergie
d’activation. Des taux de chauffage plus élevés décalent le signal vers des températures
plus élevées et diminuent son amplitude, qui est caractéristique des processus activés
thermiquement. Le faible flux du faisceau implanté correspond à un plus faible
dégagement de la chaleur. Ceci est en partie attribué à des temps plus courts d’implantation
à des flux plus élevés, qui laissent moins de temps pour le recuit dynamique, mais pourrait
également être dû au taux plus élevé d’impact dans l’environnement des zones
désordonnées précédemment produites. Un tel impact produit des dommages qui peuvent
stabiliser les zones désordonnées, qui autrement auraient suffisamment de temps pour subir
un recuit dynamique aux flux inférieurs.
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ABSTRACT
Nanocalorimetry of ion-implanted damage annealing in polycrystalline Si is
presented. Si was implanted at 30 keV. Temperature scans were performed between room
temperature and 350°C at heating rates between 48 and 144 kKJs for a fluence of 1x10’3
SiIcm2, and at beam fluxes of 11 and 44 nAJcrn2 with a fluence of 2x1013 $i/cm2. The heat
release shows no features, but rather a broad increase with temperature which is
characteristic of a series ofprocesses continuously distributed in terms of activation energy.
Higher heating rates shift the signal towards higher temperatures and decrease its
amplitude, which is typical for thermally activated processes. Lower beam flux implants
translate into smaller heat release. This is partly attributed to shorter implantation times at
higher fluxes, which leave less time for dynamic annealing, but could also be due to the
higher impact rate in the environment of previously generated disordered zones. Such
impact generates damage that may stabilize disordered zones, which would have enough
time to undergo dynamic annealing at lower fluxes.
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1. INTRODUCTION
Semiconductor doping by ion implantation is facing many challenges as the
technology evolves towards ultra-shallow junctions and transistor half-pitch welÏ below
100 mn. [1]. By generating defects in the lattice, implantation strongly influences the way
dopants diffuse and are activated. It was evidenced that point defect go through a clustering
phase before forming {311}rod-like defects around 700°C. [2] Their coarsening is
responsible for the transient enhanced diffusion. [3]
Recently our group introduced nanocalorimerty as a way to investigate from the
thermal point of view the kinetics of damage annealing in silicon implanted at low energy.
[4,5] This technique operates on similar principles as conventional Differential Scanning
Calorimtery (DSC), but fast heating rates (104106 KIs) and low thermal losses make
possible the observation of thermal processes in thin films or at surface, involving energies
of the order of the nJ. [6] Considering the type of information it provides in terms of
activation energies, and amount of heat released by low energy implantation defects,
nanocalorimetry can be extremely useful in elucidating the mechanisms underlying damage
annealing. In implanted polycrystalline silicon (poly-Si), it was shown recently that the
amount of heat released as a function of temperature has the same shape from very low to
high fluences. [5] This implies that the underlying processes are the same, as if each
impacting ion readily produced damage structures similar to what is found in heavily
damaged Si. In this paper, we report on nanocalorimetry experiments where the heat
released by damage annealing following self-implantation of poly-Si is investigated for
different heating rates and beam cunents.
2. NANOCALORIMETRY EXPERIMENTS
Our nanocalorimeters consist of a low stress Si3N membrane 100 nm thick on the
surface ofwhich is deposited a Pt strip (25 nm thick, 0.5 mm in width, 7.4 mm in length).
This strip serves both as a heater and a thermometer, through a resistance measurement.
For our implantation experiments, a 140 mn amorphous Si layer was deposited by plasma
sputtering on the opposite side of the membrane, in une with the Pt heater. The membrane
ensures a good thermal conduction between the sample and the heater, while it isolates
C
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them electrically. Prior to the implantations, the nanocalorimeters were annealed at 900°C
during 100 s in a N2 atmosphere to form a poly-Si layer with crystallites of—75 nm.
Nanocalorimetry measurernents are initiated by supplying an 8 ms current pulse to
the Pt heater, thus raising the temperature of the system by Joule heating. Here, the cunent
pulses varied from a 35 mA to —57 mA, providing heating rates between 4$ and 145 kKJs.
for siower scans, subsequent higher heating rate scans were performed in order to ensure
proper annealing at more than 700°C. The current and voltage were monitored in real time
during the pulse so the heat supplied to the system (P= V]) was obtained. The temperature
during the scan was determined using a calibration of the Pt strip resistance versus
temperature established beforehand. However, the implanted nanocalorimeter overheated
during the fastest scans, which came the last, causing its resistance to change by 4%. This
resulted in an error of 10°C on the temperature scale for this scanning rate. The
measurements were achieved in differential mode using two nanocalorimeters placed side
by side in the implantation chamber, one ofthem being implanted (imp) in order to induce
damage while the other served as reference (reJ) and remain unimplanted. A detailed
description of the method used to extract the heat capacity of a deposited layer, including
the subtraction of baselines to account for the fact that the implanted and reference
calorimeters are flot identical, and to correct for thermal losses, can be found in Ref. 7 and
8. Here, poly-Si is deposited on both nanocalorimeters, so heat capacity does not nominally
contribute any net signal; only damage annealing does. Any difference in heat capacity
between the implanted and reference nanocalorimeters is subtracted by carrying out
baseline measurements. Roughly, the heat rate, i.e. the amount of heat transferred to a
process per unit degrees, is given by
q(T) = (VI/v)1, (VI/V)ref (1)
where y js the temperature scanning rate. The effect of damage annealing, by releasing
heat to the implanted nanocalorimeter, is to increase slightly its heating rate. A released
heat thus corresponds to a negative value of q(I). The results presented here show amounts
ofheat released, thus -q(I).
Low-energy Si implantations were performed by extracting negatively charged ions
from a sputter source biased at the desired voltage, without net acceleration inside a
Tandetron accelerator. Implantations were carried out at room temperature (RT) at an
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energy of 30 keV. The fluence was set to lx 1013 Si/cm2 for experiments at different heating
rates, and 2x1&3 Si/cm2 for those at different beam fluxes. According to SRIM 2003
simulations [9], no ions reached the Si3N membrane, ail being stopped within the poly-Si
layer. Each implantation was folÏowed by 10 scans. During each scan the nanocalorimeters
heated up to 700 oc or more, which should be sufficient to anneai any remaining damage.
No measurable amount of heat was released after the first scan, the signais of scans 2 to 10
falling back exactiy on the baseline obtained prior to the implantations. [8]
3. HEATING RATE
As seen from figure 4.1, heat reieased by damage annealing shows a broad,
featureiess temperature dependence that can be associated to a continuous spectnim of
thermally activated processes. This underlines how the annealing of low-energy ion
implanted Si occurs through a wide spectntm of steps. [5] According to molecular
dynamics simulations, heavy ion implantation generates so-called amorphous pockets [10]
or defect ciusters [11] in which the majority of the surviving induced defects are stored.
These highly disordered zones undergo annealing through sudden partial recrystailization
steps. Their lifetime generally increases with size, but what triggers such recrystallization
highly depends on the details of the disordered-crystalline interface, so no specific or
unique activation energy can be estabiished. [12] As most dispiaced atoms are found in
these zones, we consider that their annealing dominates the heat release. Consequentiy, the
resuits discussion presented here is based on this interpretation.
Changing parameters such as the heating rate is useflui to extract information like
the order ofthe kinetics ofthe processes going on. From figure 4.1, one can see that as the
heating rate increases, the heat rate curves shift towards high temperature and decrease in
amplitude, as it is usually the case for thermally activated processes: compared to siower
scans, faster scans leave less time for the processes to be activated, thus for damage to
anneal and to release heat.
We then compared the heat rate curves to a model that considers processes
continuously distributed in terms of activation energy. Let C(E, t) be the density of
unactivated processes after a time t per unit activation energy, initially at a constant value
Co. Each process releases a heat H0 upon activation. considering first order kinetics, the
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number of processes of activation energy E occurring at temperature T(t) during time dt is
proportional to the number of remaining unactivated processes. We thus have
dC(E,t)
= f0 C(E,t)e kT(t)dt
wherefo is the trial ftequency (iO’ Hz). The heat rate then becomes
q(T(t)) = vt H0 dC(E,t)dE
(2)
(3)
that is, the sum of the number of processes that occurred at any activation energy E during
dt, multiplied by the amount ofheat they released and the heating rate.
In figure 4.1, solid unes illustrate q(I) calculated for scans at 48 and 144 kiKis. The
calculations include an initial RT annealing to account for the fact that nanocalorimetry
scans are carried out 30 s after the implant. While the model offers limited agreement with
the data, the initial phase of the heat release is relatively well reproduced, as is the shifi






figure 4.1 Heat released by poly-Si implanted with 30 keV Si at 1x10’3 Si/cm2 for
different heating rates. Solid unes are the heat release calculated from Eq. (3) for heating
rates of 48 kiKis (left) and 144 kKIs (right). The inset indicates the temperature as a




In the context of highly disordered zones, first-order kinetics means that number of
recrystallization events simply depends on the number of available, unactivated processes
at a given energy. The continuous distribution in terms of activation energy reflects the fact
that each crystallization event primariiy depends on the detailed structure and stability of
the disordered-crystaliine interface of each zone: the wide spectrum of configurations
translates into a continuous spectrum of activation energies. We also considered a second
order kinetics model, but it does not reproduce the data as well, aithough it features similar
temperature shift and amplitude decrease with temperature. Considering the limited
agreement with data, such mode! is probabiy too simple to account for ail effects occurring
in the sample, which may include processes at severai different kinetic orders.
4. BEAM FLUX
We now review results obtained by nanocalorimetry after implantation at two
different beam fluxes: 11 and 44 nÀJcm2. This time a fluence of 2x10’3 Si7cm2 was
accumulated. Three implantations where carried out: we started with the higher beam
current, followed by an implantation at the lower current, and then again at the higher
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Figure 4.2 Heat released by poly-Si impianted with 30 keV $i at a fluence of 2x10’3
Si/cm2 for different beam fluxes in the following order: 44 nA!cm2 (+), l1nAJcm2 (X), and
44 nA/cm (o).
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The same signal is obtained for both high current implantations. This demonstrates that
measurements are flot altered by implant history. Temperature scans reaching 700°C are
thus sufficient to anneal the material so following damage generation is flot affected, within
the sensitivity limit.
It is also seen that damage releases remarkably more heat afler high beam current
implantations, suggesting that damage undergoes more dynamics annealing at
comparatively low bearn current ion implantation, simply because the implantation time is
longer. As a resuit, fewer processes are available for annealing during the scan, releasing
less heat. But another effect may corne into play. Some highly disordered zones may have
undergone recrystallization before another ion impacts nearby during an implant at low
current. But at higher ctirrent, more frequent impacts may stabilize such structures by
producing dispiacements in the sarne region, dispiacements that may have otherwise
quickly anneal out at RT. The rationales behind this effect relate to the characteristic
lifetime and size of disordered zones. For 30 keV Si, the radius ofa cascade is ofthe order
of r = 10 nm. Considering a cylinder of radius r, an ion impacts about every second on
average at a beam flux of 44 nAlcrn2, whule one impact about every 5 s at 11 nÀ/cm2. The
characteristic lifetime of the disordered zones involved in this effect should thus be of the
order of 1 s. Again, lifetimes are dependent of disordered zone size, [10] although it differs
considerably for zones with similar size. [12] As a wide spectrum oflifetimes is present in
such sample, perhaps extending from ns to years, we expect this effect to extend over
orders of magnitude in tenus ofbeam flux.
5. SUMMARY
In conclusion, we showed the ability of nanocalorimetry to investigate the kinetics
of damage annealing following low-energy ion implantation. The heat release observed is
characteristic of a series of thermally activated processes continuously distributed in tenns
of activation energy. This is also evidenced by the fact that faster heating rates shifi the
heat release toward higher temperature and decrease its amplitude. It appears that dynamic
damage annealing is more efficient at lower beam current since the amount of heat release
during the scan is smaller. This may be attributed in part to the shorter implantation time at
higher beam flux, leaving Iess time for dynarnic annealing, but it could also be attributed to










































